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Introduction Générale
L’assemblage de structures dans le domaine des transports, notamment l’aéronau-
tique, se tourne de plus en plus vers des solutions d’assemblages par collage. Ces liaisons
collées consistent en un joint d’adhésif unique, permettant de réunir deux pièces, qui, en
général étaient de même nature : métal/métal. Or, depuis quelques décennies, ce secteur
s’inscrit dans une dynamique de réduction des masses en remplaçant progressivement
des structures métalliques pas des structures composites. Par ailleurs, la gamme de
températures en service s’étale de  100 °C à +100 °C. Certes, il existe des adhésifs aux
propriétés d’adhésion structurale aux basses ou hautes températures, mais aucun ne
propose de transférer l’ensemble des contraintes des basses températures vers les hautes
températures. La combinaison d’un adhésif performant à basses températures et d’un
second à hautes températures peut être une réponse à ces enjeux technologiques.
Afin de transférer les contraintes sur un éventail de températures plus étendu, Hart-
Smith [Hart-Smith 1973] propose une configuration de joint différente, combinant à la
fois un adhésif efficient à basses températures avec un second performant à hautes
températures et pose le concept du Joint Multi Adhésifs (JMA). Ce concept, qui sera
développé dans un premier chapitre, s’appuie sur la notion de Zone de Résistance Op-
timale (ZRO). Pour une résistance au cisaillement maximale de l’assemblage, il existe
un couple ductilité/module élastique de l’adhésif qui provoque l’augmentation de la ré-
sistance. Ce couple se situe dans une zone de transition, la ZRO proche de la transition
vitreuse. Ce même comportement est toujours vrai lorsque deux adhésifs sont utilisés
simultanément dans un même assemblage collé sans interpénétration des réseaux. L’in-
térêt du JMA est donc d’allier ces deux comportements pour avoir une ZRO d’ensemble
plus étendue que les ZRO propres aux deux adhésifs séparés. Néanmoins, ce nouveau
joint montre quelques limites tant sur son élaboration : génération d’un chargement
thermique important, que sur son fonctionnement : continuité des contraintes entre les
différents joints non-assurée.
L’objectif central de ces travaux de thèse, menés au sein du Laboratoire Génie
de Production (LGP) de l’Ecole Nationale d’Ingénieurs de Tarbes, repose sur la mise
en œuvre, non pas d’une interface adhésive comprenant deux joints distincts dans
leur structure et dans leur localisation le long de la longueur de recouvrement, mais
d’un joint unique à gradient de propriétés. Ce joint adhésif doit pouvoir transférer
1
Introduction Générale Introduction Générale
les contraintes au sein d’un assemblage et assurer leur continuité sur une gamme de
températures s’étalant des basses aux hautes températures.
L’obtention d’un joint à gradient de propriétés mécaniques n’est que la finalité de
ce travail. Son élaboration passe par plusieurs étapes. La première repose sur un état
de l’art de l’évolution de la configuration des joints adhésifs. Elle a pour but de com-
prendre quels sont les mécanismes qui génèrent les différentes contraintes, mécaniques
et thermiques, et d’en connaître leur répartition au sein d’un Joint Multi Adhésifs, par
comparaison avec un joint mono-adhésif pour une configuration d’assemblage simple
recouvrement.
L’étude s’orientera par la suite vers la formulation des adhésifs hautes tempéra-
tures, AHT, et basses températures, ABT, dont l’objectif est de pouvoir interdiffuser
pour créer un gradient de propriétés le long de la zone encollée. La solution la plus
simple, pour permettre la création d’interphase d’épaisseur modulable par diffusion
des espèces, est de travailler à partir de deux polymères (ABT et AHT) partiellement
voire totalement miscibles, variables par leur résistance, ductilité et ténacité.
Le second chapitre traite du choix et de la formulation des adhésifs AHT et ABT.
La matrice AHT, un système époxyde-amine est retenue pour ses excellentes propriétés
d’adhésion [Montois 2006, Montois 2007]. Après une revue bibliographique, le choix de
l’ABT s’est orienté vers des adhésifs contenant le même système époxyde-amine na-
nostructuré par l’ajout de copolymères triblocs. Des caractérisations morphologique,
thermique, thermomécanique, chimique et des caractérisations d’adhérence des formu-
lations sur assemblage aluminium/aluminium permettent d’évaluer l’influence de la
nanostructuration sur le comportement des matériaux.
La formulation de l’ABT réalisée conduit à la troisième phase de cette étude qui
n’est autre que la conception du joint à gradient de propriétés mécaniques. Cette partie
a pour dessein de comprendre et de modéliser la diffusion entre les polymères AHT et
ABT afin de pouvoir maîtriser la répartition des propriétés mécaniques le long de la
surface de recouvrement.
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Chapitre 1
Concept du Joint Multi-Adhésifs
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1.1 CHAPITRE 1. CONCEPT DU JOINT MULTI-ADHÉSIFS
Introduction
Le rôle d’un joint adhésif est d’assembler deux matériaux. En service, cet assemblage
est soumis à de multiples contraintes qui sont en général d’origines mécaniques et
thermiques. Le joint adhésif doit donc être capable de transférer ces contraintes entre les
structures assemblées. Ce chapitre propose dans une première partie, d’évaluer l’impact
que peuvent avoir les contraintes mécaniques et thermiques sur les assemblages collés.
Puis, une seconde s’attachera à présenter la réponse que peut apporter le Joint Multi
Adhésifs afin de diminuer la concentration de ces contraintes au sein des adhésifs.
1.1 Contraintes Rencontrées Au Sein d'un Joint
Adhésif
1.1.1 Les contraintes mécaniques
Avant de commencer un état de l’art sur ces contraintes et de voir la façon dont
elles se répartissent dans un joint adhésif, il important de souligner que la résistance
d’un assemblage collé est égale à celle de l’élément le plus faible. Cet élément peut être
l’un des substrats, le joint adhésif ou l’interface substrat/adhésif. En général, lorsqu’il
y a une forte adhésion entre l’adhésif et le substrat, la rupture a lieu dans l’épaisseur
de l’adhésif : la rupture est dite cohésive. Si la rupture est initiée à l’interface et y reste
localisée, la rupture est dite interfaciale. Souvent, une rupture est initialement cohésive
puis se propage à l’interface sous l’action de contraintes extérieures (environnementales,
thermomécaniques, électriques). Ce type de rupture est qualifiée de mixte.
Les premiers travaux portant sur l’étude du comportement mécanique au sein d’un
joint collé, reposent sur des modèles théoriques. Ils ont été réalisés par Volkersersen
[Volkersen 1938] et Goland et Reissner [Goland and Reissner 1944]. Le premier s’est
intéressé à des joints dits doubles recouvrement (JDR, Figure 1.1), alors que les seconds
se sont concentrés sur des joints simples recouvrement (JSR, Figure 1.2). Aujourd’hui, il
existe plusieurs configurations. Toutefois, le joint simple recouvrement, étant bien plus
facile à mettre en œuvre, reste la configuration de choix. Elle est largement étudiée
théoriquement et expérimentalement dans la littérature. Pour autant, l’analyse des
contraintes dans ce type de joint n’en reste pas moins délicate. En pratique, lorsque
le JSR est sollicité, les forces ne sont pas colinéaires, faisant apparaître un moment de
flexion. Cette flexion engendre des contraintes de pelage aux extrémités de l’assemblage
venant s’ajouter aux contraintes de cisaillement. Afin de ne se concentrer que sur le
cisaillement, l’emploi du JDR permet de diminuer considérablement les contraintes de
pelage.
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Figure 1.1 – Joint double recouvrement
Figure 1.2 – Joint simple recouvrement
Dans le but de regarder uniquement les contraintes de cisaillement dans le joint,
Volkersen a considéré deux substrats rigides. Il a supposé par ailleurs, que l’adhésif
ne se déforme que sous l’effet du cisaillement. Ainsi, en reprenant la Figure 1.2, la
contrainte τ au sein du joint est donnée par l’équation 1.1 :
τ =
P
wl
(1.1)
Dans cette équation, P est la charge appliquée, w est la largeur du joint et l la
longueur de recouvrement. Volkersen [Volkersen 1938] a introduit dans cette analyse la
notion de déformation différentielle. Dans celle-ci, les substrats sont considérés comme
étant purement élastiques, et la continuité des contraintes effective à l’interface adhé-
sif/substrat.
(a) Joint Simple Recouvrement non chargé
(b) Joint Simple Recouvrement chargé
(c) Répartition des
contraintes de cisaille-
ment
Figure 1.3 – Analyse de Volkersen
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De cette manière, pour un chargement colinéaire l’assemblage passe d’une confi-
guration non chargée, représentée Figure 1.3a, à une configuration où les substrats
et l’adhésif se déforment progressivement, selon la forme décrite Figure 1.3b. Dans
ces conditions, la répartition des contraintes de cisaillement n’est pas homogène le
long de la longueur de recouvrement. Cette figure résulte des équations issues des tra-
vaux de Volkersen [Volkersen 1938]. Elle montre clairement que la concentration de ces
contraintes est bien plus importante sur les extrémités de l’assemblage pour une sollici-
tation moindre en zone centrale. Il est aussi à noter que les contraintes de cisaillement
sont réparties symétriquement par rapport à un axe passant par le centre du montage.
Goland et Reissner [Goland and Reissner 1944] quant à eux, ont approfondi l’étude
précédente en tenant compte d’un point négligé par Volkersen : la rotation des substrats
et du joint. En se reportant à la Figure 1.1, il est évident que les forces P ne sont
pas colinéaires. Par conséquent, un moment de flexion apparaît inévitablement avec
le chargement (Figure 1.4). Ce moment est responsable des contraintes de pelage, qui
viennent s’ajouter aux contraintes de cisaillement. Tout comme pour le cisaillement, ces
nouvelles contraintes sont réparties de façon symétrique. Elles sont aussi plus intenses
aux extrémités de l’assemblage avec une région centrale peu affectée.
Figure 1.4 – Contraintes de pelage
Le moment de flexion responsable de la rotation du joint ne permet plus de consi-
dérer un déplacement du joint proportionnel à la charge appliquée. De ce fait, Goland
et Reissner [Goland and Reissner 1944] n’ont plus considéré la charge appliquée mais
le moment créé à travers l’équation 1.2 :
M = kP
h
2
(1.2)
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où P est la charge appliquée, h l’épaisseur du substrat, l’épaisseur du joint adhésif
étant négligée et k le facteur du moment de flexion. Ce facteur est un facteur géomé-
trique. Il reflète en quelque sorte l’intensité des forces P. Lorsque celles-ci sont faibles,
alors elles ne sont pas colinéaires. Dans ce cas, M = Ph/2 et k = 1. Par contre, pour
des intensités croissantes, la structure tend à fléchir de plus en plus jusqu’à ce que les
deux forces soient colinéaires. Il en vient alors : M = kPh/2 et k < 1.
Goland et Reinssner [Goland and Reissner 1944] et Volkersen [Volkersen 1938] ne se
sont toutefois intéressés qu’à des substrats et des adhésifs ayant un comportement élas-
tique. Or, dans la réalité, les matériaux ont un comportement élasto-plastique, qui peut
être plus ou moins marqué. Hart-Smith [Hart-Smith 1973] a donc développé les théories
de Volkersen [Volkersen 1938] et de Goland et Reissner [Goland and Reissner 1944] en
prenant en compte le comportement plastique de l’adhésif. Afin de se limiter aux effets
du cisaillement, il a choisi la configuration d’un joint double recouvrement (Figure 1.5).
Figure 1.5 – Explication schématique du cisaillement dans un adhésif
[Hart-Smith 1973]
Il a basé son étude sur un modèle élastique/parfaitement plastique, tel que l’aire
sous la courbe contrainte-déformation soit égale à celle de la courbe réelle contrainte-
déformation, et que la contrainte et la déformation à la rupture soient égales. Il a
montré que la résistance maximale du joint, pour des substrats identiques, est unique-
ment définie par l’énergie de déformation en cisaillement. Ce résultat est indépendant
7
1.1 CHAPITRE 1. CONCEPT DU JOINT MULTI-ADHÉSIFS
de la forme précise de la courbe contrainte-déformation. Il est dépendant des carac-
téristiques de l’adhésif massique comme par exemple le module d’Young. En d’autres
termes, l’influence de l’adhésif sur la résistance est uniquement gouvernée par son
énergie de déformation. De plus, la plasticité de l’adhésif augmente considérablement
la résistance à la rupture. Hart-Smith a montré que cette dernière est bien supérieure
aux prévisions faites avec un modèle élastique/élastique. Par conséquent, un adhésif
ductile peut commencer à céder, par fissuration, tout en maintenant une charge plus
importante, jusqu’à ce que finalement la déformation à la rupture due au cisaillement
soit atteinte (Figure 1.5). Il est donc préférable d’avoir un joint adhésif ductile, comme
par exemple une époxyde dont la ténacité a été augmentée, car il se fissurera avant de
rompre, redistribuera les contraintes et limitera la concentration des contraintes aux
extrémités de l’assemblage.
La Figure 1.6 représente la distribution de contraintes et des déformations au sein
d’un assemblage double recouvrement dont les substrats possèdent un module d’Young
différent.
Figure 1.6 – Répartition des déformations et contraintes de cisaillement dans l’adhésif
d’un assemblage JDR, dont le substrat central possède le plus haut module d’Young
[Hart-Smith 1973]
En effet, les modèles proposés jusqu’à présent ont pris en considération soit unique-
ment l’aspect élastique des substrats et des adhésifs, soit la composante élastique des
substrats et le comportement plastique de l’adhésif. Cependant, quelque soit le modèle
il a toujours été question de substrats de même nature. Or, il faut garder à l’esprit que
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la caractérisation des assemblages collés émane d’une demande de l’aéronautique. A
l’heure où la réduction de la masse des appareils devient un enjeu fondamental, l’asso-
ciation d’aciers avec des métaux de plus faible densité, ou d’un acier avec un matériau
de nature différente, comme par exemple un composite, ou une céramique devient de
plus en plus courant. Ces travaux ne peuvent donc pas se permettre d’éluder cette
nouvelle dynamique. Hart-Smith [Hart-Smith 1973] a envisagé un modèle dans lequel
les substrats ont des modules d’Young différents, le substrat de plus haut module occu-
pant une position centrale dans une configuration double recouvrement. Tout comme
dans le cas d’assemblages symétriques, les contraintes de cisaillement sont bien plus sé-
vères sur les extrémités. Leur distribution, ainsi que celle des déformations, deviennent
asymétriques comme exposé sur la Figure 1.6.
Il est à noter que ce phénomène s’amplifie avec une augmentation de la ductilité du
substrat, ainsi qu’avec une hausse de la température qui accentue ce déséquilibre. Dès
que l’un des substrats est bien plus ductile que le second, Hart-Smith a montré que la
fissure ne se propage plus dans le joint, mais dans le substrat de plus faible module.
Un composite dont les fibres sont tissées dans le sens de la sollicitation, constitue le
substrat le plus ductile. Il s’en suit alors une fissuration qui provoque un délaminage.
Par conséquent, il n’est pas possible d’assurer la pérennité d’un assemblage asymétrique
pour une configuration JDR. Quant à un JSR, les effets sont exacerbés par la présence
des contraintes de pelage sur les bords de l’assemblage.
Plus récemment, Adams et al. [Adams 1997] a postulé que le comportement plas-
tique concerne à la fois le joint adhésif et les substrats. Pour ces derniers le comporte-
ment est qualifié de non-linéaire ou plastique. Les résines époxydes modifiées par des
charges, telles que des polymères à l’état caoutchoutique, présentent une grande dé-
formation plastique avant de rompre. Les conclusions de Adams et al. rejoignent celles
Hart-Smith à savoir une fissuration initiée dans le substrat. Dans une configuration
simple recouvrement, l’emploi d’adhésifs structuraux provoque la flexion des assem-
blages quand ceux-ci sont sollicités. Une forte flexion entraîne elle aussi une fissuration
des substrats. En se rapportant à la Figure 1.3b, la déformation différentielle des sub-
strats engendre des pics de concentration de contraintes de cisaillement aux extrémités
du joint. Dans l’éventualité où le substrat commence à céder, l’effet de cette déforma-
tion différentielle est décuplée et par voie de conséquence accroît ces contraintes dans
l’adhésif. Par exemple, dans le cas d’un collage d’une structure aluminium/composite,
la rupture a lieu dans le composite, due à son faible module dans le sens transverse
[Adams 1986]. Les contraintes de cisaillement et de pelage devenant importantes, le
composite se fend entraînant son incapacité à transférer la charge.
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1.1.2 Les contraintes thermiques
Parmi les polymères, les résines époxydes font partie des adhésifs les plus fréquem-
ment rencontrés. Afin que le collage soit optimal, un cycle de réticulation est nécessaire
pour créer le réseau époxyde. Cette polymérisation requiert, dans la majorité des cas,
un apport de chaleur. Par conséquent, des contraintes thermiques, inhérentes à la procé-
dure de mise en œuvre, vont venir s’ajouter aux contraintes mécaniques abordées dans
la partie précédente. Le terme « chargement thermique » recouvre toutes les contraintes
d’origine thermique. Adams et al. [Adams 1992] ont consacré une étude sur les effets
de la température sur les assemblages collés. Selon eux, trois facteurs majeurs sont à
l’origine des contraintes thermiques au sein d’un joint :
1. Le Coefficient Thermique d’Expansion (CTE )
2. Le retrait de l’adhésif
3. La variation des propriétés mécaniques des matériaux avec la température
1.1.2.1 Le Coecient Thermique d’Expansion (CTE)
Une variation de température engendre inéluctablement une variation des dimen-
sions d’un matériau : dilatation pour un chauffage, et rétraction lors d’un refroidisse-
ment. Suivant la nature des matériaux, cette variation dimensionnelle est plus ou moins
marquée. Elle est quantifiée au travers d’un coefficient : le coefficient thermique d’ex-
pansion (CTE), également appelé coefficient de dilatation (αD). L’assemblage de deux
matériaux de même nature par collage génère l’apparition de contraintes thermiques
du seul fait de la différence des CTE entre les substrats et l’adhésif.
Ces contraintes internes introduites sont accrues lorsque les substrats sont de na-
tures différentes [Hart-Smith 1973, Adams and Mallick 1993]. Elles seront toujours pré-
sentes même si l’assemblage n’est soumis à aucune sollicitation mécanique extérieure. Le
seul fait de refroidir l’assemblage après réticulation de l’adhésif génère des contraintes
internes. Par ailleurs, quand cet assemblage assurera sa fonction, il sera soumis à un
intervalle de températures de fonctionnement plus ou moins large. Or, le comportement
mécanique d’un adhésif polymère est intimement lié à la température. En effet, si la
température de service est inférieure à sa température de transition vitreuse Tv alors il
sera à l’état vitreux donc rigide. A l’inverse, si la température de service dépasse sa Tv,
le joint sera dans son état caoutchoutique donc ductile. Donc, toujours sans appliquer
une contrainte extérieure, la température de service génèrera d’elle-même de nouvelles
contraintes.
Hart-Smith [Hart-Smith 1973], dans le cas d’un aluminium collé par une résine
époxyde à un composite renforcé fibres de carbone, a modélisé la répartition des
contraintes à l’issue de la réticulation, comme représenté Figure 1.7.
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Figure 1.7 – Contraintes résiduelles après réticulation [Hart-Smith 1973]
Figure 1.8 – Effets des dilatations différentielles sur le joint adhésif
Hart-Smith [Hart-Smith 1973] puis da Silva et Adams [da Silva and Adams 2007]
mettent en lumière la présence de contraintes déjà présentes au sein de l’absence de
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charges mécaniques. Ces contraintes thermiques sont présentes dès la fin de la polymé-
risation du joint. Dans leur étude, da Silva et Adams ont pris l’exemple d’un composite
ayant un CTE dans le sens longitudinal inférieur à celui de l’aluminium mais supérieur
à ce dernier dans le sens transversal. Ces auteurs ont établi que dans ces conditions
l’assemblage refroidi est déformé, d’où la génération de contraintes. Cette analyse de
Hart-Smith ainsi que de da Silva et Adams démontrent que la résistance du joint chute
avec les différences de comportements thermiques des substrats. Cette chute est d’au-
tant plus sévère que l’épaisseur des substrats augmente. La Figure 1.8 rassemble les
différents cas de figures d’assemblages. Ils tiennent compte de l’effet de la température
et des coefficients thermiques d’expansion.
Le premier système est constitué de substrats ayant des coefficients de dilatation
différents, et d’un adhésif ayant un coefficient αD intermédiaire à celui des substrats.
A basses températures (cas 1), la contraction du substrat inférieur, dont le coefficient
est le plus élevé, contraint l’adhésif sur une de ces interfaces. Si la température est
très inférieure à sa température de transition vitreuse, le joint a une forte probabilité
de se rompre à cette interface, libérant ainsi l’énergie élastique emmagasinée. Dans
l’éventualité où cette limite n’est pas atteinte, l’adhésif verra sa résistance aux efforts
de traction amplifiée grâce à une précontrainte en compression. Le second cas envisage
un fonctionnement à hautes températures. Pour une température proche de la Tv du
polymère, il n’est que très peu déformé. Les contraintes de traction créées sont minimes.
Lorsqu’il sera en service, l’adhésif sera moins apte à se déformer du fait de la dilatation
du substrat. Pour une température très supérieure à la Tv, l’adhésif est dans son état
caoutchoutique. Par conséquent, son comportement hyperélastique lui confère la faculté
de s’adapter à la déformation du substrat, sans toutefois pouvoir transmettre des efforts
élevés.
Les substrats du deuxième système ont le même coefficient thermique d’expansion.
Ainsi, leurs variations de dimensions avec la température seront symétriques de part et
d’autre de l’adhésif, qui possède un coefficient plus faible. Les résines époxydes, étant en
règle générale faiblement compressibles, ont un volume qui varie peu avec la pression.
Donc, dans le troisième exemple, le volume comprimé se retrouve sur les bords libres du
joint d’où une diminution de l’interface. Ce phénomène s’inverse à hautes températures
(cas 4). Les dommages sur les adhésifs en service sont les mêmes que ceux observés
pour les deux premières représentations.
Enfin, quand l’adhésif a un coefficient αD supérieur à celui des substrats, cas d’un
collage céramique/céramique, le joint se rétracte excessivement en son centre à basses
températures. A l’interface, son mouvement est restreint par celui des substrats, pré-
senté sur le cinquième cas. Le cas 6 illustre sa capacité à se dilater, et donc de suivre
la dilatation des substrats à hautes températures sans se rompre. Par contre, cette
dilation favorise l’émergence d’un gonflement sur les extrémités du joint.
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Ces phénomènes de dilatations différentielles entre les substrats et l’adhésif vont
favoriser l’apparition de zones de concentration de contraintes aux l’interfaces (Figure
1.9). Coppendale [Coppendale 1977] et Adams et al. [Adams 1997] ont montré que la
probabilité que des fissures surviennent aux interfaces et se propagent vers les extré-
mités est importante, réduisant considérablement les performances et la longévité des
assemblages.
Figure 1.9 – Fissuration du joint adhésif résultant de la dilatation du substrat
La fissuration apparaît préférentiellement lors de la dilatation du substrat. Les
points d’accroche de l’adhésif sur la surface s’éloignent, générant des fissures sollici-
tées en mode d’ouverture à l’interface [Coppendale 1977]. La rétraction, au contraire,
rapproche les points d’accroche qui forment des zones de concentration de contraintes.
Dans le cas de substrats de coefficients de dilatation éloignés, comme par exemple pour
un assemblage aluminium/composite, ces phénomènes sont accentués [Adams 1997].
Afin de tenir compte des contraintes thermiques dans l’évaluation de résistance
finale de l’assemblage, Adams et Mallick [Adams and Mallick 1993] ont étudié une série
de joints simples recouvrement aluminium/composite, avec trois adhésifs différents et à
des températures s’étalant de −55 °C à 20 °C. Ils ont comparé leurs prédictions, basées
sur une approche d’un continuum mécanique, à leurs résultats expérimentaux. Il en
ressort que le modèle permet de prévoir les résistances des adhésifs élasto-plastiques.
Leur modèle ne prenant pas en compte l’elasto-plasticité de l’aluminium, une variation
de 5 % est observée entre les résultats expérimentaux et théoriques. Avec ce modèle
il n’est pas possible d’identifier un critère unique pour tous les modes de rupture : à
température ambiante le critère pertinent est le maximum de contrainte, alors qu’à
−55 °C il est plus judicieux de prendre le maximum de la déformation. Adams et
Mallick en ont conclu que leur modèle est approprié en vue de la prédiction de la
résistance d’un adhésif à 20 °C, mais pas pour les basses températures ; puisqu’il existe
une forte dispersion entre les prévisions et les résultats expérimentaux. Enfin, quel que
soit l’adhésif, la résistance du joint est profondément amenuisée à −55 °C.
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1.1.2.2 Le retrait de l’adhésif
Les résines époxydes font partie des adhésifs les plus communément employés pour la
réalisation d’un assemblage collé. La mise en forme de l’assemblage subit un cycle ther-
mique afin de réticuler le joint. Lors de cette phase, un phénomène, inhérent à ce proces-
sus apparaît : le retrait post-polymérisation de l’adhésif. Coppendale [Coppendale 1977],
dans une étude par éléments finis, a démontré que les contraintes internes générées sont
surtout des contraintes de tension. Elles se concentrent au centre de la surface de re-
couvrement et diminuent graduellement vers les bords du joint qui sont des zones de
relaxation. Dans cette même étude, Coppendale a conclu que pour des charges méca-
niques élevées, les contraintes liées au retrait sont négligeables lorsque celui-ci est de
0, 5 %.
Expérimentalement, sur un assemblage acier/époxyde, Yu et al. [Yu 2006] ont mis
en évidence, qu’après réticulation à 120 °C, suivie d’un refroidissement à température
ambiante, des contraintes se manifestent à la fois dans le substrat et dans l’adhésif.
Elles sont le résultat d’une contraction de la résine et de l’acier. Ils ont démontré que la
dilatation de ce dernier engendre des contraintes résiduelles bien plus importantes que
celles créées par le retrait. Toutefois, les contraintes mesurées restent inférieures à celles
attendues. La raison majeure vient du fait que l’adhésif est un polymère. Par consé-
quent, les contraintes peuvent être relaxées soit par une post-cuisson, soit en exposant
l’assemblage à une atmosphère humide. Par contre, s’il est stocké dans une atmosphère
sèche, la relaxation attendue n’a pas lieu [Yu 2006]. Hart-Smith [Hart-Smith 1973] et
Liljedahl et al. [Liljedahl 2005] ont également remarqué une diminution considérable
des contraintes résiduelles dans des assemblages exposés à des atmosphères humides.
Mallick [Mallick 1989], quant à lui, a indiqué que dans des assemblages simples
recouvrement composites/aluminium, récurrents dans l’aéronautique, les contraintes
dues au retrait sont minimes comparées aux contraintes thermiques dues aux différents
CTE des matériaux et aux contraintes mécaniques.
Même si les contraintes dont il question dans cette partie restent faibles comparées
aux autres contraintes thermiques et mécaniques, elles peuvent avoir de lourdes réper-
cussions sur les pièces finales. En effet, le retrait de l’adhésif combiné avec la contraction
du substrat créent un moment de flexion important au sein de l’assemblage [Yu 2006].
Il en découle une distorsion de l’éprouvette comme illustré Figure 1.10.
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Figure 1.10 – Distorsion d’un assemblage acier/époxyde due à l’effet combiné du
retrait de l’adhésif et de la contraction du substrat
1.1.2.3 La Température Libre de Contrainte (TLC)
Dans la partie 1.1.2.1, l’importance de la température de service a été brièvement
évoquée. Pourtant c’est elle qui va conditionner l’état du joint adhésif. En effet, pour
des températures inférieures à sa Tv l’adhésif est vitreux. Le mouvement des macromo-
lécules est restreint. De ce fait, les contraintes liées au chargement thermique, provenant
notamment du processus de réticulation du joint, ne sont que très peu relaxées, d’où un
matériau fortement précontraint. Par contre, lorsque la température devient supérieure
à la température de transition vitreuse de l’adhésif, des mouvements microbrowniens
des macromolécules voient le jour. Ils permettent aux chaînes d’adopter une configu-
ration moins coûteuse en énergie. Par conséquent, à l’état caoutchoutique, l’adhésif
polymère peut relaxer l’ensemble de ses contraintes thermiques.
Dans ses travaux, Hart-Smith [Hart-Smith 1973] a analysé l’effet de la température
sur les assemblages. Il a relié la température de transition vitreuse des adhésifs poly-
mères aux gammes de températures d’utilisation des assemblages collés. Il définit alors
le chargement thermique (∆T ) que ceux-ci peuvent accepter ainsi que la Température
Libre de Contrainte (TLC ) en fonction de la température de fonctionnement (T 0) par
l’équation 1.3 :
∆T = T0 − TLC (1.3)
Hart-Smith [Hart-Smith 1973] a établi que cette température libre de contrainte est
une température qui est proche de la température de réticulation (Tr ), elle est d’ailleurs
légèrement inférieure à celle-ci. Cependant, cette définition de la TLC n’est exacte que si
l’adhésif fonctionne à des températures inférieures à sa Tv [da Silva and Adams 2006].
Da Silva et Adams ont rapporté que la TLC est fonction de l’histoire thermique de
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l’adhésif époxyde. Ils ont confirmé que pour des adhésifs utilisés à des températures
inférieures à leurs Tv, la TLC est égale à la température de réticulation du joint. Néan-
moins, pour des températures supérieures à leurs températures de transition vitreuse,
les adhésifs sont ductiles et relaxent donc la grande majorité de leurs contraintes. Lors-
qu’ils vont revenir à température ambiante de nouvelles contraintes thermiques vont se
créer. Par conséquent, la température libre de contrainte ne sera plus la Tr mais la Tv.
La TLC pourrait donc être définie comme la température caractéristique (Tr ou Tv de
la résine) la plus élevée que le polymère ait vue dans son histoire. Les conclusions de Yu
et al. [Yu 2006] vont dans le sens de celles de da Silva et Adams, à savoir une réticulation
suivie d’un refroidissement génère des contraintes thermiques au sein de l’adhésif qui
seront exaltées par une post-cuisson suivie d’un second refroidissement. Ainsi, qu’un
adhésif soit utilisé à une température très inférieure ou très supérieure à sa tempéra-
ture de transition vitreuse, le chargement thermique, et par voie de conséquence les
contraintes résiduelles, seront très importantes. Afin de les réduire, les températures
de fonctionnement des assemblages doivent se situer aux abords de la Tv du joint.
Résumé : L’état de l’art sur le Joint simple recouvrement est abondant dans litté-
rature. Sa facilité de mise en œuvre, et, subséquemment son abondance dans l’industrie,
en est la raison majeure. Toutefois, de part sa géométrie et son processus de fabrica-
tion le JSR voit son utilisation limitée par ses contraintes mécaniques (cisaillement et
pelage) et thermiques. La déformation [Yu 2006], la fissuration [Coppendale 1977] puis
la rupture [Adams 1997] des assemblages collés en sont les effets notables. Plusieurs
solutions ont été envisagées, comme par exemple l’utilisation d’un joint double recouvre-
ment [Hart-Smith 1973], afin de diminuer les contraintes de pelage, ou encore changer
leur configuration [Adams 1986]. Cependant, aucune d’elles ne propose d’accroître la
zone d’opérabilité des assemblages sur des plages de températures plus étendues. Pour-
tant, aujourd’hui, les températures de services côtoient les extrêmes. Par exemple, dans
l’aérospatial il n’est pas rare de voir des températures s’étendre de -100°C à +200°C,
ou plus proche de nous : dans l’automobile, des températures allant de -50°C en hiver
jusqu’à +50°C l’été. Ces températures ont amené à concevoir de nouveaux adhésifs ca-
pables d’être fonctionnels à basses comme à hautes températures, ceci en combinant des
adhésifs dits hautes et basses températures : le Joint Multi Adhésifs.
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1.2 Du Joint Simple Recouvrement au Joint Multi
Adhésifs
1.2.1 Augmentation de la zone d’opérabilité d’un joint
1.2.1.1 Pour un joint simple recouvrement
Dans un joint polymère, la température de transition vitreuse constitue la don-
née majeure. Au voisinage de celle-ci, il est difficile de connaître avec exactitude la
température à laquelle le joint offrira le meilleur de ses performances car deux fac-
teurs synergétiques sont à prendre en compte : la ductilité de l’adhésif et sa résistance
mécanique à la rupture, Figure 1.11.
Figure 1.11 – Zone de Résistance Optimale [Hart-Smith 1973, da Silva and Adams
2007]
Cette figure schématise l’évolution du module élastique, de la ductilité et de la
résistance au cisaillement d’un joint adhésif massique en fonction de la température.
Hart-Smith [Hart-Smith 1973] puis da Silva et Adams [da Silva and Adams 2007] ont
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montré que le comportement représenté par la Figure 1.11 est caractéristique de celui
d’un assemblage simple recouvrement. Cette figure démontre qu’il existe un couple Mo-
dule Élastique/Ductilité pour lequel la résistance au cisaillement est maximale. Cette
dernière se situe dans un domaine de températures proche précédant la température de
transition vitreuse de l’adhésif. Elle est appelée Zone de Résistance Optimale (ZRO).
C’est dans cette zone que le joint adhésif propose une meilleure efficacité. Par contre,
elle se limite dans un domaine de températures approchant la Tv, ce qui signifie que sous
sa forme actuelle, un joint simple recouvrement ne sera fonctionnel que sur une gamme
de températures restreinte : soit à basses soit à hautes températures. Par conséquent,
suivant leur Tv, et donc leur ZRO, les adhésifs sont classifiés en deux catégories :
– Basses Températures : ils sont performants à basses températures. Par contre, ils
ne transfèrent peu ou pas de charge à hautes températures du fait de leur faible
module et d’une probable dégradation.
– Hautes Températures : Ils sont performant à hautes températures. Toutefois, ils
ne transfèrent que peu de contraintes à basses températures car ils possèdent une
haute rigidité et une haute fragilité.
1.2.1.2 L’apparition du JMA
Dans les années 70, Hart-Smith [Hart-Smith 1973] a proposé de combiner un adhésif
basses températures avec un second hautes températures, en vue d’étendre la gamme
des températures de service des assemblages collés. Volkersen [Volkersen 1938] ainsi que
Goland et Reissner [Goland and Reissner 1944] ont montré que le cisaillement génère
de fortes contraintes de cisaillement au sein d’un joint simple recouvrement, contraintes
auxquelles s’ajoutent les contraintes de pelage sur les bords libres et des contraintes
thermiques inhérentes au processus de fabrication. Hart-Smith [Hart-Smith 1973] a dé-
veloppé ces travaux et a proposé non plus d’utiliser un adhésif, mais plutôt de combiner
deux adhésifs ayant des modules élastiques différents. Hart-Smith [Hart-Smith 1973] a
recommandé de disposer des joints flexibles, voire tenaces, aux extrémités de la sur-
face de recouvrement et le joint rigide au centre afin de réduire la concentration des
contraintes de cisaillement et de pelage aux extrémités de la longueur de recouvrement.
Le concept proposé par Hart-Smith est devenu le concept aujourd’hui appelé « Joint
Mutli Adhésif » (JMA). Selon lui, cette combinaison permettrait de mieux répartir les
contraintes dans le joint, et par voie de conséquence, augmenter son efficacité et sa
résistance à la rupture.
Semerdjev, Srivinas et Patrick et al. [Semerdjiev 1970, Srinivas 1975, Patrick 1976]
se sont également intéressés à ce concept. La Figure 1.12 décrit la disposition proposée.
Un adhésif de haut module élastique et rigide est au centre de la zone de recouvrement.
Cet adhésif possède une température de transition vitreuse supérieure au second, d’où
son appélation Adhésif Hautes Températures (AHT ). Le deuxième adhésif, de plus
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faible Tv : Adhésif Basses Températures (ABT ) présente un module plus faible que le
premier, il est donc beaucoup plus ductile. Il occupe les extrémités de l’assemblage.
Figure 1.12 – Schéma du Joint Multi Adhésifs
Si la température est voisine de TvABT , les deux adhésifs participent au transfert
des charges entre les substrats, l’ABT grâce à sa ZRO et l’AHT grâce à son haut
module. Si la température est voisine de TvAHT , seul l’AHT assure le transfert des
charges entre les substrats. L’ABT est loin de sa ZRO et son module est trop bas
pour participer à la résistance de l’ensemble. Le paragraphe suivant, 1.2.2, illustre ce
concept. Ainsi, en les combinant, l’association de leur ZRO respective devrait permettre
à l’assemblage collé de transférer un effort sur une plus grande gamme de températures
sans subir d’endommagement mécanique. En d’autres termes, la combinaison des Zones
de Résistance Optimale de l’ABT et de l’AHT, confère au JMA une zone de résistance
optimale qui s’étale des basses aux hautes températures, comme illustré Figure 1.13.
Figure 1.13 – Variation des modules des adhésifs en fonction de la température
1.2.2 Distribution des contraintes mécaniques au sein du JMA
1.2.2.1 Le JMA : d’abord une étude théorique
Des années 70 aux années 2000, le Joint Multi Adhésifs n’est resté qu’à l’état de
concept. L’étude la plus citée est celle de Hart-Smith [Hart-Smith 1973]. Elle explicite
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théoriquement le comportement mécanique et thermique de ce concept. Hart-Smith
a justifié la pertinence de l’emploi d’un tel assemblage par rapport à un joint simple
recouvrement, c’est-à-dire, quand l’utilisation d’un JMA prévaut sur un JSR. Il a dé-
montré qu’à basses températures l’usage de l’ABT n’est approprié que si son module
est supérieur à celui de l’AHT dans ce domaine de températures. Dans le cas contraire,
l’AHT qui est rigide et donc fragile serait sollicité de manière critique ; ce qui conduirait
à une rupture fragile. Selon lui, une réduction de l’épaisseur de l’adhésif basses tem-
pératures aux extrémités pourrait constituer une solution. La résistance de cet adhésif
serait accrue et son aspect ductile préservé.
Semerdjev [Semerdjiev 1970], quelques années avant que Hart-Smith ne propose ses
travaux, a soumis un modèle théorique dans lequel un seul joint peut avoir un module
élastique différent sur la longueur de recouvrement. Le résultat de ses calculs lui a
permis de conclure qu’il est possible d’augmenter la résistance d’un assemblage simple
recouvrement de l’ordre de 20 % en faisant varier le module du joint sur la longueur de
recouvrement.
Srivinas [Srinivas 1975] a évalué, par des modèles élastiques, l’influence de la flexi-
bilité, ou de la rigidité de l’adhésif sur les contraintes de cisaillement et de pelage. Pour
ce faire, il a considéré trois conformations d’assemblage : le simple recouvrement, le
double recouvrement et les assemblages à aeurement. Il a prouvé que, pour toutes
les configurations, les concentrations de contraintes de cisaillement et de pelage dans
l’adhésif hautes températures sont bien plus importantes lorsque ce dernier est utilisé
seul plutôt que combiné avec un adhésif basses températures. De même pour un adhésif
ductile ces contraintes sont réduites quand il est assemblé avec un adhésif plus rigide.
Néanmoins, cette atténuation est plus modérée que la précédente.
Patrick et al. [Patrick 1976] ont discuté l’idée d’avoir un joint constitué de plusieurs
adhésifs ayant des modules élastiques différents qu’ils ont nommé gradient de joint.
L’idée est de réduire les concentrations de contraintes en utilisant une ou plusieurs
fines épaisseurs d’adhésifs appropriés. Selon Patrick et al. [Patrick 1976], ce concept
peut constituer une réponse quant à l’assemblage par collage de structures ayant des
coefficients thermiques d’expansion différents. Pour réaliser de tels assemblages, ils ont
proposé l’emploi de joints ayant des CTE intermédiaires entre les deux substrats. Par
ailleurs, tout comme Hart-Smith [Hart-Smith 1973], ils ont suggéré de diminuer l’épais-
seur de l’ABT afin de diminuer la concentration des diverses contraintes mécaniques.
Cette concentration étant exacerbée sur les bords libres du substrat de plus bas mo-
dule, ils ont proposé de disposer une ou plusieurs bandes du joint le plus ductile sur ses
extrémités et les joints les plus rigides en position centrale. Les résultats de leurs cal-
culs montrent que la concentration de contraintes de cisaillement est considérablement
diminuée.
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1.2.2.2 Confrontation études théoriques/études expérimentales
Les études précédentes n’ont envisagé le JMA que de façon théorique. En 2003, Pires
et al. [Pires 2003] ont testé pour la première fois le Joint multi Adhésifs expérimentale-
ment. Ils ont confronté par la suite leurs résultats à ceux obtenus par la théorie. Ils ont
utilisé deux adhésifs époxydes. L’adhésif ductile est constitué par le DP 490 fourni par
3M. Il possède un module d’Young de 1, 8 GPa et une température maximale d’utili-
sation de 150 °C. L’adhésif rigide est le ESP 110 fourni par Permabound. Son module
d’Young est de 5, 9 GPa pour une température maximale d’utilisation de 180 °C. Les
substrats quant à eux, sont un alliage d’aluminium. L’assemblage a été par la suite,
modélisé par éléments finis. Le modèle numérique fut réalisé en deux étapes : d’abord
une analyse élastique linéaire, puis une analyse non-linéaire. Ces deux modèles leur ont
permis de déterminer la répartition des contraintes à la fois dans les différents adhésifs
(Figure 1.14a) et à l’interface substrat/adhésif (Figure 1.14b). Pour chaque cas, Pires
et al. ont comparé les distributions de contraintes dans le JMA avec celles obtenues
pour des assemblages dont l’adhésif est constitué soit par l’ABT seul, soit par l’AHT
seul, sur la longueur de recouvrement.
(a) Distribution des contraintes de cisaillement
dans le joint
(b) Distribution des contraintes de cisaillement à l’in-
terface substrat/adhésifs
Figure 1.14 – Distribution des contraintes de cisaillement le long de la surface de
recouvrement suivant un modèle non-linéaire [Pires 2003]
Leurs premières conclusions vont dans de sens de celles de Patrick et al. [Patrick 1976] :
les concentrations de contraintes de cisaillement sont bien moins intenses dans le JMA
que pour chaque adhésif utilisé séparément. En se rapportant à la Figure 1.14a, il est
remarquable de noter que lorsque l’ABT se trouve dans une configuration JMA, le
pic de concentration de contraintes dans ce dernier est réduit de moitié. Le pic de
concentration de contraintes dans l’AHT est également diminué, mais de façon moins
21
1.2 CHAPITRE 1. CONCEPT DU JOINT MULTI-ADHÉSIFS
flagrante. Par conséquent, pour une charge donnée, l’abaissement des contraintes dans
le Joint Multi Adhésifs suggère une meilleure résistance à la rupture pour le JMA. Pires
et al. [Pires 2003] ont montré qu’il en va de même quant à l’évolution des contraintes
et des déformations dues au pelage.
(a) Distribution des contraintes de pelage (b) Distribution des déformations dues au pelage
Figure 1.15 – Distribution des contraintes et des déformations dues au pelage le long
de la surface de recouvrement suivant un modèle non-linéaire [Pires 2003]
Expérimentalement, Pires et al. [Pires 2003] ont appliqué une charge de 240 N/mm
sur des assemblages réalisés avec le JMA qu’ils ont comparé à des assemblages réalisés
avec les adhésifs seuls. Ils ont obtenu des résultats similaires à ceux obtenus par simu-
lation (Figures 1.14 et 1.15). Tout comme [Hart-Smith 1973], ils en ont conclu qu’un
début de fissuration dans le joint le plus ductile permet de réduire considérablement
les concentrations de contraintes sur les extrémités de l’assemblage. Ainsi, la résistance
à la rupture du JMA par rapport à une utilisation isolée des adhésifs est accrue. Les
résultats expérimentaux, ainsi que ceux issus des modèles révèlent une augmentation
de la résistance à la rupture du JMA de l’ordre de 22 %.
Fitton et Broughton [Fitton and Broughton 2005] ont regardé expérimentalement
et par modélisation l’intérêt d’un Joint Multi Adhésifs pour des assemblages symé-
triques et asymétriques. Dans le premier assemblage, les substrats sont des composites
renforcés par des fibres de carbone, et dans le second, un des substrats en compo-
site est remplacé par de l’acier. Les adhésifs sont des résines époxydes dans lesquelles
E = 2, 40 GPa pour l’ABT et E = 2, 80 GPa pour l’AHT. Quelque soit la configu-
ration examinée, leurs résultats confirment ceux de Pires et al. [Pires 2003], à savoir
une réduction des différentes contraintes avec l’emploi d’un JMA. Cependant, Fitton
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et Broughton [Fitton and Broughton 2005] ont apporté deux informations supplémen-
taires.
Pour un configuration symétrique ils assistent à un changement du mode de rupture.
Quand un assemblage simple recouvrement, réalisé avec des substrats en composite, est
sollicité en cisaillement il existe une forte probabilité qu’un délaminage survienne dans
le composite. Ce phénomène est accentué avec la ductilité de l’adhésif qui entraîne de
grandes déformations, ou au contraire une flexion des substrats lorsque l’adhésif est
trop rigide [Adams 1997]. Dans les deux cas les substrats se fissurent.
Figure 1.16 – Effet du JMA sur le mode de rupture des assemblages collés symétriques
[Fitton and Broughton 2005]
La Figure 1.16 témoigne non seulement que la résistance à la rupture en cisaille-
ment est doublée avec le JMA, mais surtout, que d’une rupture au départ uniquement
interlaminaire avec un JSR passe majoritairement à une rupture cohésive, d’où une
préservation des substrats.
Les assemblages asymétriques, tels que les assemblages acier/composite renforcés
avec des fibres de carbone, connaissent une dissymétrie en terme de répartitions des
contraintes et des déformations (Figure 1.6) [Hart-Smith 1973]. Cette répartition in-
homogène engendre la rupture du substrat de plus bas module. Fitton et Brough-
ton [Fitton and Broughton 2005], (Figure 1.17) ont démontré que l’utilisation du Joint
Multi Adhésifs diminue la concentration des contraintes de cisaillement et de pelage
sur les bords libres des substrats. Par conséquent, les déformations et les contraintes
de cisaillement admissibles par l’assemblage étant rehaussées, la résistance à la rupture
de ces assemblages avec un JMA est améliorée.
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Figure 1.17 – Effet du JMA sur le niveau de contrainte à la rupture des assemblages
asymétriques
Da Silva et al. [da Silva and Adams 2007, da Silva 2009] ont également constaté
une augmentation de la résistance à la rupture dans le cas d’assemblages titane/titane.
Cet accroissement de la capacité de charge est encore plus flagrant dans le cas d’un
assemblage titane/carbone.
Temiz [Temiz 2006] a testé le JMA suivant une configuration légèrement différente
de celle des autres auteurs. Il a réalisé un joint double recouvrement qu’il sollicite en
flexion. Pour ce faire, les substrats sont un alliage d’aluminium, l’ABT est constitué
par le Structural Bonding Tape 9244 et le 2214 Regular and paste pour l’AHT. En
comparant les capacités de charge des adhésifs seuls à celle du JMA constitué de ces
adhésifs, Temiz montre que la capacité de charge du JMA est quasiment triplée.
1.2.3 Distribution des contraintes thermiques
1.2.3.1 Continuité des contraintes
Comme vu précédemment dans le paragraphe 1.2.1.1, un joint simple recouvrement
voit son utilisation limitée à une gamme de températures restreinte [Hart-Smith 1973,
da Silva and Adams 2007]. L’intérêt du concept du Joint Multi Adhésif, proposé no-
tamment par Hart-Smith, réside dans la combinaison d’adhésifs ayant des modules
élastiques et des températures de transition vitreuse éloignés. Ainsi, cette association
doit permettre un élargissement du domaine d’opérabilité du joint, à travers une exten-
sion de la Zone de Résistance Optimale (Figure 1.13) et donc d’assurer une continuité
des contraintes sur la gamme de températures comprise entre les deux Tv des adhésifs,
comme schématisé sur le Figure 1.18.
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Figure 1.18 – Schématisation de la répartition des contraintes de cisaillement en
fonction de la température au sein de JMA [Hart-Smith 1973]
Dans chacun des joints, les contraintes sont distribuées selon la schématisation Fi-
gure 1.18. A hautes températures, l’adhésif hautes températures, qui est en position
centrale dans le JMA possède le module élastique le plus élevé des deux joints. Dans
ces conditions, lorsque le JMA est soumis à une charge, l’AHT transfère la grande ma-
jorité des contraintes. Il faut cependant préciser que la température ne doit pas excéder
TvAHT . A ces températures, l’ABT est à l’état caoutchoutique. Par conséquent, il ne
participe pas, ou très peu, au transfert de charge. Par contre à basses températures,
l’AHT devient rigide et fragile, d’où une résistance au cisaillement faible. L’adhésif
basses températures, placé sur les bords libres de l’assemblage, est dans un domaine
des températures qui lui permet d’offrir sa résistance optimale. Chaque joint ABT peut
supporter autant de contrainte que le joint AHT, voire plus importante si son épaisseur
est inférieure à celle du joint AHT. Ainsi, d’une charge qui n’était supportée au départ
que par un joint unique, l’ABT ou l’AHT, la configuration du JMA permet le transfert
progressif de la charge d’un joint vers le second en fonction des fluctuations de tempé-
ratures. Le Joint Multi Adhésifs peut donc assurer une continuité des contraintes sur
des gammes de températures bien plus importantes qu’un joint simple recouvrement.
1.2.3.2 Augmentation de la Zone de Résistance Optimale
La littérature reste encore peu fournie sur cette thématique. Toutefois, da Silva
et Adams [da Silva and Adams 2007] ont pu mettre en évidence le comportement du
JMA vis-à-vis de la température. Les travaux concernent l’utilisation d’un JMA en vue
d’assemblages d’éléments d’avions supersoniques dont les températures de service sont
comprises entre −55 °C et +200 °C. Les assemblages métal/métal et métal/composite
étant courant dans ce secteur industriel, da Silva et Adams se sont concentrés sur deux
types d’assemblages : titane/titane et titane/composite renforcé par des tissus équili-
brés de carbone. Le titane possède un CTE de 8.10−6 /°C alors que le composite possède
un coefficient thermique d’expansion de 4, 2.10−6 /°C dans les directions longitudinales
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et transversales et de 34.10−6 /°C dans la direction orthogonale. Les adhésifs hautes
et basses températures sont des résines époxydes : respectivement le Redux 326 (Hex-
cel Composites) : Tv = 280 °C et CTE = 50.10−6 /°C, et le Supreme 10HT (Master
Bond) : Tv = 140 °C et CTE = 58.10−6 /°C. L’ensemble des propriétés mécaniques
des deux adhésifs est déterminé par des essais en cisaillement réalisés à −55 °C, 22 °C,
100 °C et 200 °C. Un protocole expérimental identique est exécuté afin d’évaluer les
performances du JMA, et de les comparer à celles des adhésifs seuls. La répartition des
contraintes au sein des différents joints est obtenue par une modélisation par éléments
finis des assemblages collés. Pour ce faire, les auteurs ont postulé un comportement
élastique des deux substrats et un comportement viscoélastique pour les adhésifs. La
Figure 1.19 illustre l’évolution de cette répartition de contraintes en fonction de la
température à laquelle ont été cisaillés les assemblages.
(a) Distribution des contraintes de cisaillement (b) Distribution des contraintes de pelage
Figure 1.19 – Distribution des contraintes de cisaillement et de pelage au sein du
JMA pour un assemblage titane/titane [da Silva and Adams 2007]
Da Silva et Adams [da Silva and Adams 2007] ont démontré que dans le cas d’un
assemblage titane/titane, les contraintes de cisaillement (Figure 1.19a), et de pelage
(Figure 1.19b) sont supportées majoritairement par l’ABT jusqu’à des températures
inférieures ou égales à 100 °C. A ces températures, l’adhésif est encore dans son état
vitreux puisque la température de l’essai n’excède pas sa température de transition
vitreuse. Dans ce cas, 100 °C est encore considéré comme faisant partie des températures
dites « basses ». Le transfert de contraintes par l’ABT à basses températures est donc
effectif. Pour une température de 200 °C, supérieure à TvABT , l’ABT ne participe plus
à ce transfert de charge : l’ensemble des contraintes est pris en compte par l’AHT. Par
conséquent, pour un assemblage symétrique, da Silva prouve que le JMA permet bien
une extension de la zone d’opérabilité des assemblages ; puisque dès que la température
de service dépasse la Tv de l’ABT, la charge est encaissée par l’AHT.
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Figure 1.20 – Distribution des contraintes dues au chargement thermique pour un
assemblage titane/composite (x AHT seul,4 AHT dans le JMA, ABT dans le JMA)
[da Silva and Adams 2006, da Silva and Adams 2007]
Ce phénomène est également observé pour un assemblage titane/composite. Néan-
moins, da Silva et Adams nuancent leurs propos car dès 22°C les propriétés transverses
du composite posent problème : la charge à la rupture est proche de celle à partir de
laquelle l’ABT commence à se fissurer. De ce fait, le JMA présente un avantage certain
par rapport à l’AHT à basses températures mais pas par rapport à l’ABT seul. Par
conséquent, la résistance à la rupture d’un tel assemblage n’est que très peu supérieure
à celle où il n’y a que l’ABT comme joint, Figure 1.21.
(a) A 22°C (b) A 200°C
Figure 1.21 – Distribution des contraintes de cisaillement au sein du JMA pour un
assemblage titane/composite (x AHT seul,4 AHT dans le JMA, ABT dans le JMA)
[da Silva and Adams 2007]
Cette analyse théorique de la distribution de contraintes au sein du JMA de da Silva
et Adams, montre qu’un tel joint permet un collage sur une gamme de températures
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étendue. Par contre, quel que soit le type d’assemblage (symétrique ou asymétrique) il
ne sera jamais meilleur que l’ABT seul à basses températures, ou l’AHT seul à hautes
températures.
Les inconvénients majeurs des époxydes sont leur rigidité et leur inadaptation aux
systèmes collés multi-matériaux, aux différences de dilatations des substrats et aux vi-
brations. C’est pourquoi Djilali et al. [Djilali 2010] ont travaillé sur la flexibilisation des
adhésifs à base époxyde pour des assemblages de substrats en aluminium. Le choix s’est
porté sur l’ajout de chaînes silicones modifiées pour une meilleure flexibilité, ténacité
et une amélioration de la durabilité, ensemble de propriétés modulables selon le taux
de phase ajoutée. L’AHT est contitué d’une résine époxyde, la DER 332, réticulée par
du DETDA (DiEthyleToluèneDiamine). Afin de réaliser l’ABT, cette même DGEBA
est réticulée par un durcisseur contenant des fonctions siloxanes : APTPDMS Ami-
noPropylTerminé PolyDiméthylSiloxane. Grâce à une modélisation par éléments finis,
ils ont modélisé et quantifié la répartition des contraintes au sein de chaque joint. A
hautes températures les contraintes de cisaillement dans l’ABT ne représentent que 6%
des contraintes concentrées dans l’AHT. Inversement, à basses températures ce ratio
s’élève 68%. Les résultats de Djilali et al. confirment donc ceux da Silva et Adams, et
quantifient par ailleurs la contribution de chaque joint suivant la température.
1.2.3.3 Le chargement thermique
Les contraintes, dues à la réticulation vues pour un adhésif simple recouvrement
classique, sont accentuées dans un Joint Multi Adhésifs puisqu’il est constitué d’adhésifs
ayant des températures de transition vitreuse éloignées.
Figure 1.22 – Contraintes de cisaillement résiduelles apparues lors de la réticulation
d’un ABT et d’un AHT [da Silva and Adams 2006]
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Par conséquent, il n’y aura pas une mais deux températures libres de contrainte :
une pour l’ABT et une pour l’AHT, donc deux chargements thermiques différents. En
s’appuyant sur l’exemple d’un JMA constitué du Redux 326 et du Supreme 10HT,
da Silva et Adams [da Silva et Adams 2006] ont explicité les contraintes résiduelles
qui surviennent lors de la réticulation, ainsi que TLC pour un assemblage alumi-
nium/composite avec ce JMA (Figure 1.22).
Le JMA doit subir deux cycles de réticulation : celui de l’ABT et celui de l’AHT.
Le cycle proposé par da Silva et Adams (Figure 1.22) met en évidence une apparition
progressive des contraintes résiduelles dans les joints. Une première montée en tem-
pérature (cas 1 de la figure) initie la réaction de polymérisation simultanément dans
les deux adhésifs. Le refroidissiment à 135 °C (TvABT ) donne lieu à des contraintes
dans l’AHT, contraintes qui s’amplifient avec un refroidissement à 22 °C. A ce stade,
TLCABT = 135 °C et TLCAHT = 175 °C d’où des chargements thermiques importants
dans les deux joints (phase 2 de la figure). Dans l’étape 3, afin d’atteindre TvAHT , le
montage est exposé à un second cycle. A 230 °C toutes les contraintes sont éliminées
mais un nouveau retour à l’ambiante accroît les contraintes dans l’AHT. Sa tempé-
rature libre de contrainte passe de 175 °C à 230 °C. Au final le chargement thermique
dans l’ABT et l’AHT est respectivement de T0   113 °C et de T0   208 °C.
Pour un assemblage asymétrique, à cette différence de chargement thermique s’ajoute
l’inégalité des modules élastiques et des CTE des substrats. En effet, comme l’illustre
la Figure 1.22 la différence des CTE entre l’aluminium et le composite génère des dé-
formations différentielles, d’où des contraintes supplémentaires. Par conséquent, l’as-
semblage peut être chargé de façon critique au niveau de ses extrémités, avant même
sa mise en œuvre, et donc rompre prématurément. Dans le cas de la configuration
métal/composite proposée par da Silva et Adams, le module dans le sens longitudi-
nal du composite étant inférieur à celui de l’aluminium, la rupture aura lieu dans le
composite. Toutefois, dans cette configuration la présence des contraintes résiduelles
peut être bénéfique pour l’assemblage en augmentant la capacité de charge de l’adhésif
[da Silva and Adams 2006]. En effet, lorsque la résultante des contraintes de cisaille-
ment concentrées à l’extrémité du JMA, endroit où les contraintes résiduelles sont
désavantageuses, est inférieure à la résultante pour laquelle les contraintes résiduelles
sont favorables, alors les contraintes thermiques accroissent la capacité de chargement
de l’assemblage. Par ailleurs, les contraintes de cisaillement seront mieux réparties au
sein du JMA. Da Silva et Adams ont toutefois précisé, que ceci n’est valable que si les
contraintes thermiques sont inférieures à la différence des contraintes de cisaillement,
dues à l’application d’une charge extérieure, qui se concentrent à chaque extrémité.
En conséquence, afin de préserver l’intégrité du substrat de plus bas module, celui en
composite, da Silva et Adams ont modifié quelque peu la configuration du JMA : l’ABT
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n’est plus disposé sur chaque bord de l’assemblage, mais uniquement sur le bord cri-
tique du JMA. Ainsi, la concentration de contraintes sur cette extrémité reste inférieure
à la seconde : l’assemblage aluminium/composite peut donc supporter une charge plus
importante.
Figure 1.23 – Configuration du JMA pour un assemblage asymétrique alumi-
nium/composite [da Silva and Adams 2006]
Résumé : Le joint multi adhésifs a surtout fait l’objet de travaux théoriques à
travers la mise en place de modèles et d’études par éléments finis. Les premières expé-
riences ne sont apparues que récemment puisqu’elles datent à peine de dix ans avec les
travaux de Pires et al. [Pires 2003]. Qu’ils soient théoriques ou expérimentaux, tous les
résultats tendent à démontrer qu’il est possible d’accroître les performances d’un joint.
D’un point de vue mécanique, l’incorporation d’un adhésif ductile permet d’abaisser
considérablement la concentration des contraintes de cisaillement et de pelage sur les
bords des assemblages collés, augmentant ainsi leur résistance à la rupture. Ils peuvent
donc être soumis à des charges plus importantes. Par ailleurs, la combinaison d’adhé-
sif possédant des températures de transition vitreuse assez éloignées donne la possibilité
de développer les performances des assemblages sur des gammes de températures plus
étendues. En outre, le JMA permet de contourner les contraintes thermiques liées au
processus de fabrication. Enfin, l’association d’un adhésif basses températures et d’un
adhésif hautes températures permet l’assemblage de structures hybrides, comme par
exemple métal/composite, en limitant l’effet des coefficients thermiques d’expansion.
La fabrication d’un tel joint nécessite une conception et une mise en œuvre com-
plexes qui sont sans cesse en voie d’optimisation.
Conclusion
Le Joint Multi Adhésif est né dans les années 70 dans l’optique de répondre au défit
technologique que demande un collage opérationnel aussi bien à basses qu’à hautes
températures. Il n’est resté qu’un concept jusqu’en 2003, année à partir de laquelle les
premiers essais expérimentaux sont réalisés puis confrontés aux modèles établis. Qu’ils
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soient théoriques ou expérimentaux, l’ensemble des résultats tendent à démontrer que
la combinaison d’adhésifs ductiles sur les bords libres de l’assemblage et d’un adhésif
rigide en position centrale, confère au JMA une résistance à la rupture en cisaillement
supérieure à celle des joints simples recouvrement utilisés jusqu’alors. La réduction
de la concentration des contraintes de cisaillement et de pelage, ainsi qu’une meilleure
répartition de ces contraintes au sein des différents adhésifs en sont les raisons majeures.
Par ailleurs, l’association d’adhésifs ayant des températures de transition vitreuse
éloignées, augmente la Zone de Résistance Optimale du JMA. L’adhésif de plus basse
Tv permet de transférer une partie des contraintes à basses températures « soula-
geant » l’adhésif hautes températures qui est très fragile. A l’inverse, l’ensemble des
contraintes seront supportées par l’adhésif AHT à plus hautes températures. Ainsi, le
JMA assure une résistance mécanique de l’assemblage sur une gamme de températures
plus importante que le cas des adhésifs hautes et basses températures employés seuls.
Toutefois, l’ABT et l’AHT possédant des températures libres de contrainte, un com-
promis doit être trouvé entre l’intervalle de températures et le chargement thermique
afin de restreindre les contraintes thermiques dans l’assemblage.
Le concept du JMA tel qu’il a été posé voit quelques limites à son utilisation. La pré-
sence de deux adhésifs chimiquement différents implique deux histoires thermiques (ré-
ticulation et refroidissement) différentes, donc deux températures libres de contrainte.
Cette situation est d’autant plus critique pour des assemblages asymétriques. De plus,
deux températures trop éloignées correspondent à deux Zones de Résistance Optimale
ne couvrant pas la gamme de températures en service. Il en résulte une discontinuité
des contraintes et donc un risque d’endommagement. La solution n’est donc pas forcé-
ment d’assurer la coexistence d’un adhésif plus ductile et tenace que l’autre avec des
Tv différentes. De plus, d’un point de vue technologique, la mise en œuvre de trois
plots d’adhésifs sans interpénétration est difficilement contrôlable. La solution propo-
sée est basée sur l’utilisation non pas de trois joints mais d’un joint unique à gradient
de propriétés. La formation d’un tel joint résulte de la diffusion de copolymères tri-
blocs, augmentant la ténacité, à l’interface d’une résine modifiée par ces copolymères
et de cette même résine non modifiée. Le chapitre suivant identifie les propriétés de ces
formulations nanostructurées après un état de l’art sur la nanostructuration.
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Introduction
La synthèse bibliographique développée précédemment, révèle que toute l’efficacité
du Joint Multi Adhésifs repose sur une meilleure distribution des contraintes. Cette
nouvelle distribution est possible grâce à la configuration des différents joints d’adhésifs.
Un joint ductile est disposé sur les bords de l’assemblage collé, un plus rigide au centre.
Le but de ce second chapitre est donc de proposer une formulation de chaque adhésif.
Les résines époxydes constituent des matériaux de choix comme adhésifs structuraux
et sont présents dans les secteurs de technologie de pointe tels que l’aéronautique. Afin
de répondre aux exigences exposées dans le premier chapitre, la solution retenue repose
sur une résine époxyde dont les propriétés mécaniques ont été modulées dans l’optique
de pouvoir formuler l’Adhésif Hautes Températures, et l’Adhésif Basses Températures.
Après avoir exposé dans une première partie les différentes techniques permettant
de formuler un adhésif époxyde, une seconde partie traite des copolymères triblocs :
de leur formulation à leur configuration. L’ensemble des matériaux choisis pour cette
étude sera présenté en détail dans une troisième partie. Chaque nuance d’adhésif sera
caractérisée thermiquement et mécaniquement dans une quatrième partie. Enfin, une
cinquième et dernière section entreprend d’investiguer les propriétés d’adhérence de
chaque adhésif par clivage asymétrique.
2.1 Structuration des Résines Époxydes
Dans cette étude, les adhésifs hautes et basses températures, sont conçus à partir
du DiGlycidyl Ether de Bisphenol A (DGEBA), dont les caractéristiques seront expo-
sées dans une partie ultérieure de ce mémoire. L’AHT et l’ABT sont formés à partir
de la même DGEBA : la DER 332, et du même durcisseur : le MDEA. La tempéra-
ture de transition vitreuse de ce thermodurcissable doit donc être déplacée. Soit cette
température est diminuée : le joint polymère voit sa ductilité augmentée ce qui permet
d’obtenir l’ABT ; soit la Tv est augmentée provoquant une amélioration de rigidité de
l’adhésif donnant ainsi l’AHT.
Les bonnes propriétés mécaniques, telles que la résistance à la traction et au ci-
saillement, ainsi que les propriétés adhésives d’un époxyde ont déjà été démontrées par
le passé [Montois 2006, Montois 2007]. Par conséquent, ici, tout l’intérêt réside dans la
formulation d’un adhésif époxyde ductile ayant une haute résistance au pelage, mais
dont les propriétés adhésives ne sont que faiblement affectées.
La modulation de la température de transition vitreuse, et donc de la ductilité,
d’un thermodurcissable s’accompagne, en général, d’une évolution de la structure de
ce matériau. En effet, suivant la nature de la charge introduite dans le système époxyde-
amine, deux échelles de structuration peuvent se produire : une structuration à l’échelle
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microscopique [Djilali 2010], ou une structuration à l’échelle nanoscopique [Sauvant and
Halary 2001, Pascault and Williams 2010].
2.1.1 Les facteurs agissant sur la ductilité de la matrice
D’après Egan et al. [Egan 2000], deux critères sont requis pour que la flexibilisation
d’un réseau polymère soit effective. La matrice doit avoir une ductilité propre, pouvant
être modulée par la densité en nœuds de réticulation, par la taille et la fonctionnalité
du durcisseur, ainsi que par les effets des agents flexibilisants (phases, particules. . . ).
De plus, la phase additionnée doit être « soluble » dans la matrice et doit précipiter
avant la gélification du réseau.
Afin de caractériser la structure d’un réseau polymère par son volume libre, certaines
approches indirectes sont utilisées : la mesure de la Tv [Chompff and Newman 1971],
la caractérisation par absorption de liquide [Enns and Gillham 1983], ou la mesure de
la densité en nœuds de réticulation à travers des essais mécaniques. Parmi ces ap-
proches, la plus utilisée est la mesure de la densité de réticulation. En général, les
résines époxydes ayant une haute densité en nœuds de réticulation, et donc, a fortiori,
une haute Tv, sont plus difficilement « flexibilisables » que leurs homologues au ré-
seau moins dense. Lu et al. [Lu 1996] ont étudié l’effet de la densité de réticulation
sur les propriétés des réseaux époxydes modifiés par différents additifs flexibilisants.
Ces résultats montrent la flexibilisation est d’autant plus aisée que le réseau est peu
dense, et ceci au détriment de sa température de transition vitreuse Tv [Lu 1996]. Les
caractéristiques du durcisseur peuvent aussi agir sur la ductilité de l’adhésif final. Le
trio poids moléculaire/fonctionnalité/réactivité du durcisseur donne une première in-
dication de la structure du réseau obtenu avec une résine époxyde. Par exemple, un
durcisseur ayant un poids moléculaire bas, une haute fonctionnalité et une forte ciné-
tique de réaction, donnera un réseau hautement réticulé à haut module mécanique et
haute Tv [Manzione 1981, Yamanaka 1989, Min 1993]. Ces propos doivent cependant
être nuancés. En effet, l’exemple cité est vrai jusqu’à une masse molaire critique du
durcisseur. En deçà de cette dernière, les groupements amines du durcisseur sont diffici-
lement accessibles par les fonctions oxyranes du prépolymère époxyde. Par conséquent,
la réaction de réticulation est incomplète. Le matériau final obtenu est donc peu dense
et possède une faible température de transition vitreuse.
2.1.2 La microstructuration
Les travaux de Djilali et al. [Djilali 2010] sur le Joint Multi Adhésifs ont montré
les limites de la microstructuration. La formulation des adhésifs repose sur une ma-
trice DGEBA. L’adhésif hautes températures est un mélange stœchiométrique entre la
DGEBA et la DiEthyleToluèneDiamine (DETDA) ; tandis que l’ABT consiste en diffé-
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rents mélanges stœchiométriques de DGEBA contenant deux durcisseurs : la DETDA
et l’AminoPropyl Terminé PolyDimethylSiloxane (APTPDMS). Ce dernier contient
des fonctions siloxanes permettant de flexibiliser et donc d’augmenter la ductilité de
l’adhésif époxyde. La phase durcisseur contient jusqu’à 50 % en masse d’APTPDMS.
L’introduction du durcisseur flexible provoque une séparation de phases. La phase ma-
joritaire est constituée par la matrice époxyde et le durcisseur, alors que les fonctions
siloxanes sont rejetées hors de celle-ci. Ces groupements siloxanes créent des phases
nodulaires de taille micrométrique, (Figure 2.1) donnant sa flexibilité à la matrice.
Figure 2.1 – Microscopie à balayage électronique de l’ABT contenant une mélange de
durcisseur DETDA/APTPDMS [Djilali 2010]
Djilali et al. [Djilali 2010] ont démontré que l’augmentation de la proportion de
flexibilisant, pour accroître la ductilité de l’adhésif, s’accompagne d’une amélioration
de la ténacité. Il a été démontré que cette amélioration dépend de la morphologie
des phases de flexibilisants. Le « shear yielding » est le principal mécanisme proposé.
La matrice se déforme dû à d’un phénomène de cavitation des particules de la phase
dispersée en réponse à des contraintes dans la zone de la propagation de la fissure.
Cette déformation plastique : le « shear banding », provoquée par la présence de ces
particules au niveau du front de fissure permet de réduire la concentration locale des
contraintes rendant le matériau plus résistant à une charge plus importante avant que
la propagation de la fissure ne se produise.
Par ailleurs, l’augmentation de la fraction du durcisseur APTPDMS entraîne une
augmentation du diamètre des microdomaines : de 1, 5 µm pour une fraction massique
de 10 % d’APTPDMS, le diamètre passe à 5 µm lorsque la fraction du durcisseur at-
teint 50%. Les autres propriétés physiques de l’adhésif, s’en trouvent alors lourdement
affectées.
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L’introduction de 10 % en masse d’APTPDMS dans le système DGEBA-DETDA,
provoque la chute du module élastique dynamique, G0. Ce dernier passe d’une valeur de
900 MPa une valeur de 600 MPa. Cette chute s’accompagne également d’une augmen-
tation du coefficient thermique d’expansion. Ainsi, en prévision d’une utilisation de cet
adhésif dans le JMA une différence de CTE entre l’ABT et l’AHT favorise l’apparition
de nouvelles contraintes thermiques dommageables pour l’intégrité de l’assemblage.
Enfin, la plus forte répercussion de la microstructuration se fait ressentir au niveau
de la température de transition vitreuse, Tv. En effet, une introduction de 10 % en
masse de l’APTPDMS suffit pour diminuer la Tv de 40 °C. Ces résultats sont corro-
borés par ceux de Sangermano et al. [Sangermano 2006] qui constatent une chute de
40 °C de la température de transition vitreuse lorsque la matrice époxyde contient 7 %
en masse de SiOH. Comme vu dans le Chapitre 1, un adhésif offre une résistance
optimale au voisinage de sa température de transition vitreuse. Par conséquent, une
chute de la JMA provoque un déplacement de cette Zone de Résistance Optimale vers
les basses températures. Dans le cas d’une diminution trop importante, une zone de
discontinuité entre les ZRO de l’AHT et de l’ABT est susceptible d’apparaître (Fi-
gure 2.2) ne permettant plus au JMA d’assurer une continuité des contraintes sur une
gamme de températures étendue.
Figure 2.2 – Zone de discontinuité des contraintes
Par conséquent, cette étude montre que la microstructuration de l’adhésif basses
températures ne permet pas de satisfaire le cahier des charges qui est fixé dans cette
thèse. La solution a été de se tourner vers une structuration à une échelle plus fine : la
nanostructuration.
40
Formulation et Caractérisation des Adhésifs 2.1
2.1.3 La nanostructuration
Il existe plusieurs méthodes pour structurer une résine époxyde à l’échelle nano-
scopique. Ces méthodes vont de l’introduction de charges nanoscopiques à l’ajout de
copolymères. Ici, deux techniques vont être présentées : l’ajout d’antiplastifiants et
l’emploi de copolymères.
2.1.3.1 Les antiplastifiants
Ces matériaux ont surtout été étudiés par Sauvant et Halary [Sauvant et Halary
2001] et [Sauvant and Halary 2002]. Leurs noms résultent de l’apparition d’une relaxa-
tion µ, intermédiaire entre la relaxation principale α et la relaxation secondaire β,
lorsqu’ils sont introduits dans une matrice époxyde. Une fraction massique croissante
de ces matériaux dans l’époxyde provoque une augmentation de la température à la-
quelle se manifeste la relaxation µ.
La résine ainsi que le durcisseur ont été choisis de manière à obtenir des réseaux à
hautes températures de transition vitreuse. La résine utilisée est une DGEBA. Deux ré-
seaux sont étudiés : le premier où la DGEBA est réticulée par de la 4,4’-MethyleneDiAni-
line (MDA) réseau noté A-M : Tα (1 Hz) = 186 °C ; et le second où elle est réticulée par
la DiaminoDiphénylSulfone (DDS) réseau polaire noté A-S : Tα (1 Hz) = 220 °C. Dans
chacun de ces réseaux sont incorporés trois types d’antiplastifiants : AA, AM et AO
qui diffèrent les uns des autres par leur paramètre de solubilité, δi. Le premier AA un
est parfaitement miscible avec les matrices DGEBA-DDS et DGEBA-MDA, le second
AM, est partiellement miscible alors que le troisième, AO est totalement immiscible.
Quelle que soit la polarité du réseau, les auteurs démontrent que le paramètre de
solubilité a un impact direct sur la structure finale du thermodurcissable. Lorsque la
différence entre le paramètre de solubilité de l’antiplastifiant et la matrice est faible, il
est totalement miscible dans la matrice. Aucune séparation de phases ne se produit.
Par contre, dès que les matériaux ne sont que partiellement miscibles, une séparation
de phases à l’échelle nanoscopique voit le jour. Plus la différence entre les paramètres
de solubilité de la matrice et de l’antiplastifiant est importante, plus la taille de ces
domaines est grande. Les phases alors créées donnent naissance à la relaxation µ.
Sauvant et Halary [Sauvant and Halary 2001] ont démontré que cette séparation
de phase améliore l’ensemble des propriétés mécaniques de l’adhésif époxyde. En ef-
fet, l’introduction d’environ 16, 5 % en masse d’un antiplastifiant augmente considé-
rablement le module d’Young. Par exemple, les systèmes A-S et A-M ont un module
de 2, 7 GPa. L’introduction de 16, 5 % en masse de AA améliore le module d’environ
1 GPa, 16, 5 % de AM ou de AO l’augmente de 700 MPa. Grâce à la nanostructuration
de l’adhésif, le facteur de concentration de contraintes KIC et le taux de restitution
d’énergie GIC sont également considérablement accrus. A température ambiante, ces
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deux paramètres sont quasiment multipliés par un facteur 2,5 entre un adhésif ne possé-
dant aucune structuration et un adhésif structuré à l’échelle nanoscopique. Pourtant, si
l’ajout des antiplastifiants vont dans le sens d’une amplification du module d’Young, de
KIC et de GIC , il dessert drastiquement la température de relaxation α, Tα,. Alors que
le système DGEBA-MDA présente une Tv de 186 °C [Sauvant and Halary 2001] cette
dernière chute de près de 80 °C lorsqu’elle contient 16, 5 % en masse d’antiplastifiants.
Il en est de même pour le réseau DGEBA-DDS.
L’objectif ici est de formuler un adhésif ductile qui puisse résister à des contraintes
de cisaillement et de pelage importantes. En ce sens, grâce à l’augmentation de la
résistance à la propagation d’une fissure au sein d’un adhésif époxyde qu’ils proposent,
les antiplastisfiants semblent être une solution intéressante. Cependant, les dommages
qu’ils font subir à la température de transition vitreuse sont trop significatifs pour qu’ils
puissent constituer une solution viable en vue d’assurer une continuité des contraintes
entre l’AHT et l’ABT.
2.1.3.2 Les copolymères à blocs
Le renforcement de résines époxydes par des copolymères à blocs fait l’objet de
nombreuses études dans la littérature. Les travaux de Pascault et Williams [Pascault
and Williams 2010] en rassemblent les résultats majeurs.
Les copolymères à blocs, dont la structuration sera approfondie dans la partie sui-
vante, sont constitués d’au moins deux homopolymères immiscibles de natures chi-
miques différentes. Des paramètres de solubilité δi éloignés entre les deux blocs en
sont l’une des conséquences. Ainsi, lorsqu’un copolymère est incorporé dans une ma-
trice époxyde, il est choisi de façon à ce qu’un de ces deux blocs ait un paramètre
de solubilité proche de celui de la matrice tout en s’assurant que le second bloc ait
son paramètre δi assez éloigné. Dans ces conditions, le bloc dont le paramètre de so-
lubilité est proche de celui du système époxyde-durcisseur est miscible avec celui-ci,
alors que le second bloc est rejeté hors de la matrice. Il en résulte une séparation de
phases. Suivant le couple époxyde-durcisseur/copolymère choisi, il est possible d’en-
gendrer une séparation de phase, soit à l’échelle microscopique, soit à l’échelle nano-
scopique. Dans ce dernier cas, à titre d’exemple, Yang et al. [Yang 2009] ont modifié
un système DGEBA-4,4’-methylenebis-(2-chloroaniline) (MOCA) en y incorporant de
10 % à 30 % en masse de poly(ε-caprolactone)-bloc-poly(butadiène-co-acrylonitrile)-
bloc-poly(ε-caprolactone) (PCL-b-PBN-b-PCL). Ce copolymère a été choisi par les
auteurs pour la bonne compatibilité du PCL avec le système DGEBA-MOCA, le PBN
étant non miscible. Après réticulation, un système thermodurcissable homogène struc-
turé à l’échelle nanoscopique est créé (Figure 2.3).
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Figure 2.3 – Microscopie électronique à transmission d’un système DGEBA-
MOCA/10 % en masse de PCL-b-PBN-b-PCL [Yang 2009]
Tout comme dans le cas des antiplastifiants, la séparation de phases provoquée par
l’introduction de copolymères permet d’accroître les propriétés mécaniques des sys-
tèmes époxydes. Barsotti et al. [Barsotti 2008] ont mis en évidence, par un essai de
traction (Figure 2.4) l’influence de l’introduction de 10 % en masse de copolymères
sur le comportement mécanique du système DGEBA-Jeffamine T403. Ils ont com-
paré deux types de copolymère l’acrylonitrile butadiène terminé-carboxyle (CTBN) et
un Poly[(Methyl)metha- crylate]-b-poly(Butyl Acrylate)-b-poly[(Methyl)methacrylate]
(M53) dont le bloc PMMA est miscible avec le système DGEBA-Jeffamine T403. Le
premier favorise une séparation de phase à l’échelle microscopique alors que le dernier
contribue à l’apparition d’une nanostructure.
Figure 2.4 – Essais de traction sur un système DGEBA-Jeffamine T403 [Barsotti
2008]
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Cette figure tend à démontrer que l’introduction d’un copolymère, quel qu’il soit,
provoque une augmentation de la pente de la courbe. Bien que cette courbe ne repré-
sente pas l’évolution de contrainte à la rupture en fonction de la déformation, il est clair
que la matrice époxyde voit son module d’Young augmenter dès qu’elle est chargée avec
un copolymère d’un facteur cinq contre un de trois pour un système microstructuré.
Par ailleurs, l’emploi de 10 % en masse de M53 donne naissance à une zone de défor-
mation plastique, zone absente des autres courbes. Ainsi, l’utilisation d’un copolymère
pour nanostructurer la matrice époxyde, permet également d’accroître sa ductilité.
De plus, plusieurs auteurs, dont Ritzenthaler et al. [Ritzenthaler 2003], ont mis en
avant la forte augmentation du facteur de concentration de contraintes pour de faibles
fractions massiques de copolymères introduits dans une matrice époxyde. Ainsi, Ritzen-
thaler et al. ont constaté qu’une introduction de 10 % en masse de Poly(Styrène -b- Bu-
tadiène -b- Méthylméthacrylate) (SBM) dans le système DGEBA-4,4’-methylenebis(3-
chloro-2 6-diethylaniline) (MDCEA), correspond à l’augmentation deKIC à 0, 5 MPa.m1/2
à 1, 2 MPa.m1/2. Yang et al. [Yang 2009], quant à eux ont démontré que pour 20 % en
masse de PCL-b-PBN-b-PCL incorporés dans le système DGEBA-MOCA, la ténacité
est multipliée par 2,5. Watanabe et al. [Watanabe 1995] ont expliqué cette augmen-
tation de la ténacité par la présence des nanodomaines qui permettent de dévier la
fissure.
Enfin, l’atout majeur de l’usage d’un copolymère vient de son faible impact sur la
température de transition vitreuse du système époxyde. Yang et al. [Yang 2009] ont
observé une chute de Tv de 20 °C lorsque son système époxyde contient 10 % en masse
de PCL-b-PBN-b-PCL, alors que Fine et al. [Fine 2009] ont observé une température
de transition vitreuse quasiment inchangée lorsque 10 % en masse de M53 est introduit
dans divers systèmes époxydes.
Par conséquent, une structuration à l’échelle nanoscopique d’un système époxyde
par des copolymères permet d’augmenter les propriétés mécaniques, dont la ductilité
et la ténacité, sans que la température de transition vitreuse ne soit dramatiquement
diminuée. Ces matériaux constituent de bons candidats pour la formulation de l’adhésif
basses températures qui sera noté ABTn.
2.2 Généralités sur les Copolymères à Blocs
Un copolymère à blocs résulte de la polymérisation d’au moins deux monomères de
nature chimique différente. Cette polymérisation particulière est appelée copolymérisa-
tion. En général, les homopolymères A et B, liés entre eux par des liaisons covalentes,
sont immiscibles. De ce fait, comme dans le cas d’un mélange de polymères « clas-
sique » une macroséparation de phases se crée donnant lieu à la coexistence de deux
phases : l’une riche en homopolymère A, l’autre en homopolymère B. Cependant, dans
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le cas des copolymères à blocs, la liaison chimique existant entre les différents blocs
limite cette séparation de phases et conduit à des domaines de taille nanoscopique.
Il est alors question de microséparation de phases. L’intérêt d’un tel matériau réside
dans la combinaison des propriétés, le plus souvent mécaniques, de chaque polymère.
Cette partie se propose donc d’exposer les différentes structures que présentent les co-
polymères à blocs. Le second axe s’attachera à expliciter les mécanismes donnant lieu
à une séparation de phases lorsque les copolymères sont introduits dans une matrice
thermodurcissable.
2.2.1 Structuration des copolymères à blocs
Suivant la nature des motifs répétés, les copolymères sont classés en deux grandes
familles : les copolymères diblocs et les copolymères triblocs. Pour la première famille,
le motif homopolymère A-homopolymère B, noté A-B, est répété périodiquement. Les
copolymères triblocs, quant à eux peuvent se scinder en deux catégories. La première
concerne les copolymères dont les homopolymères sont uniquement constitués de A et
de B. Le motif qui se propage est alors A-B-A. La seconde catégorie s’intéresse aux
copolymères dont les trois blocs sont constitués d’homopolymères différents. Ils sont
notés A-B-C.
2.2.1.1 Les copolymères diblocs
L’agencement régulier de chaque bloc permet de générer une structure périodique.
Les différentes morphologies que peuvent présenter les copolymères diblocs sont rap-
pelées dans la Figure 2.5.
Figure 2.5 – Morphologies des copolymères diblocs [Park 2003]
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Les microdomaines observés résultent de deux contributions : une contribution en-
thalpique et une contribution entropique. La contribution enthalpique se traduit par le
paramètre d’interaction entre les deux motifs A et B (χAB). La contribution entropique,
quant à elle, est inversement proportionnelle au nombre total de motifs de répétition
N . Le pouvoir de ségrégation du système est alors défini par le produit χN [Park 2003].
Lorsque les volumes molaires des blocs A et B sont égaux, le copolymère dibloc
est symétrique. Ces blocs étant immiscibles, les forces de répulsion contraignent les
chaînes des homopolymères à s’organiser de manière à minimiser les contacts entre A
et B. La liaison chimique entre ces deux blocs n’a d’autre possibilité que de subir cette
répulsion. Elle se localise donc à l’interface entre ces domaines pendant que les autres
parties de chaînes vont tenter de s’en éloigner. Les blocs de l’homopolymère A et les
blocs de l’homopolymère B vont donc s’étirer perpendiculairement à cette interface de
façon à la minimiser. Cette dynamique de répulsion et d’étirement donne lieu à une
morphologie lamellaire [Park 2003].
Les autres morphologies observées sur la Figure 2.5 proviennent d’une rupture de
la symétrie entre la longueur des blocs A et B, en introduisant par exemple un bloc A
ayant un volume molaire supérieur au bloc B. Les blocs vont toujours s’étirer de façon
égale afin de conserver une interface plane. Les contraintes entropiques seront d’autant
plus importantes que la longueur du bloc A est grande. Par conséquent, pour limiter
ces contraintes et autoriser davantage de conformations au bloc A, l’interface entre A
et B se courbe (Figure 2.6).
Figure 2.6 – Schématisation du phénomène de courbure pour les systèmes diblocs
asymétriques [Fleury 2001]
2.2.1.2 Les copolymères triblocs A-B-A
Les copolymères de type A-B-A (Figure 2.7) montrent une chimie proche des copo-
lymères diblocs, puisque comme ces derniers, ils sont constitués de deux homopolymères
A et B.
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Figure 2.7 – Schéma d’un copolymère tribloc type A-B-A
Par ailleurs, leurs morphologies sont assez similaires à celles des copolymères de
type A-B. La différence majeure entre un dibloc et un tribloc de A-B-A réside dans
les configurations que peuvent adopter ce dernier [Mori 2003] et [Watanabe 1995]. Les
copolymères diblocs ne possèdent que des blocs terminaux. Ainsi, ils prendront toujours
une conformation de type « queue » (Figure 2.8a) qui lie un domaine A à un domaine
B.
(a) Conformation type
queue dans un dibloc
(b) Conformation type
boucle B dans un tribloc
A-B-A
(c) Configuration type
pont B dans un tribloc
A-B-A
Figure 2.8 – Schématisation des différentes conformations d’un copolymère
[Mori 2003, Watanabe 1995]
A la différence d’un dibloc, un copolymère tribloc possède un bloc central. Ce bloc
permet au copolymère tribloc d’adopter des conformations de type « boucle » (Figure
2.8b) dans le cas où les deux blocs terminaux se situent dans le même domaine B, ou
une conformation de type « pont » qui relie deux domaines B (Figure 2.8c).
Cette diversité architecturale des molécules a un impact direct sur l’alignement des
microdomaines en écoulement. Ils ont également un rôle prépondérant sur la visco-
élasticité, la résistance mécanique ainsi que d’autres propriétés physiques suivant la
proportion de ponts formés.
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2.2.1.3 Les copolymères triblocs A-B-C
Ce copolymère diffère des deux précédents par l’introduction d’un troisième homo-
polymère venant former le bloc C. Cette diversité des polymères constitutifs augmente
le nombre de morphologies du copolymère. Elles sont fonction essentiellement de trois
facteurs. Le premier facteur concerne deux fractions volumiques indépendantes ΦA et
ΦB. Le second facteur s’intéresse aux trois paramètres d’interaction χAB, χBC et χAC
entre les blocs A/B et B/C liés et A/C non liés. Enfin, le troisième facteur dépend de
l’ordre d’agencement des divers blocs : A-B-C, A-C-B et B-A-C. Suivant la valeur de
ces paramètres, Bates et Fredrickson [Bates and Fredrickson 1999] ont déterminé les
différentes structures obtenues (Figure 2.9).
Figure 2.9 – Morphologies des copolymères triblocs type A-B-C [Bates and Fredrick-
son 1999]
Lorsque les fractions volumiques des trois copolymères sont équivalentes (ΦA = ΦB
= ΦC) et lorsque les paramètres d’interaction sont similaires (χAB  χBC  χAC), le
copolymère adopte une conformation lamellaire. Chaque bloc A, B et C s’organise en
lamelles successives comme illustré par le cas a) de la Figure 2.9.
Quand les blocs terminaux A et C ont la même fraction volumique, le copolymère
devient symétrique. Si les paramètres d’interaction s’agencent de la manière suivante :
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χAB  χBC < χAC , les blocs terminaux s’organisent de façon à diminuer les contacts
entre A et C (cas f, g et l de la Figure 2.9). A l’inverse, si (χAB  χBC > χAC), le bloc
central, B, devient fortement incompatible avec les blocs terminaux. Par conséquent,
dans le but d’avantager les contacts entre A et C, les domaines B se transforment en
domaines discontinus. Plusieurs morphologies peuvent être générées : « cylinders at the
wall » (cas c) « ball at the wall » (cas d) et hélicoïdale, schématisé par le cas e de la
Figure 2.9.
Lorsque les copolymères sont pourvus d’une forte asymétrie en terme de composition
ou d’interaction (χAB  χBC), les interfaces A/B et B/C subissent une modification
de leur rayon de courbure tendant à diminuer la surface interfaciale B/C. Il en résulte
des structures appelées « core-shell », exposées dans le cas d de la Figure 2.9.
2.2.2 Mélanges polymère/copolymère
En général, les copolymères ne sont pas utilisés seuls. Ils sont introduits dans une
matrice polymère afin d’en améliorer les propriétés mécaniques. Lorsqu’ils sont incorpo-
rés dans la matrice, une séparation de phases est générée. Cette partie se propose donc
d’exposer l’origine de cette séparation de phases à travers un aspect thermodynamique
et physico-chimique.
2.2.2.1 Aspect thermodynamique
Lorsqu’un copolymère est introduit dans une matrice polymère, un mélange de
polymères se crée. La miscibilité de tout mélange de polymères est gouvernée par
l’enthalpie libre de mélange, ∆Gm. L’équation 2.4 montre que l’enthalpie est elle même
régie par l’enthalpie de mélange ∆Hm, la température T et l’entropie du mélange ∆Sm.
∆Gm = ∆Hm   T∆Sm (2.1)
∆Hm permet d’exprimer la quantité de chaleur mise en jeu pendant la transfor-
mation isobare d’un système thermodynamique, au cours de laquelle ce dernier reçoit
ou fournit un travail mécanique. ∆Sm quant à elle, reflète le degré de désordre d’un
système macroscopique. Pour les copolymères à blocs l’état de ségrégation, c’est-à-
dire la morphologie, provient de deux facteurs. La contribution enthalpique constitue
le premier. Par exemple, ∆Hm représente la quantité de chaleur à fournir au cours
de la dissolution par agitation d’un composé A dans un solvant B. L’enthalpie décrit
également les différentes interactions inter- ou intramoléculaires d’un système qui se
traduisent par le paramètre d’interaction entre A et B : χAB. Il est relié à la fois à la
température, équation 2.2, ainsi qu’aux paramètres de solubilité des constituants A et
B du mélange, équation 2.3.
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χ =
a
T
+ b (2.2)
Où a et b sont des constantes.
χAB / (δA   δB)2 (2.3)
La contribution entropique traduit l’agitation moléculaire du système. Elle est in-
versement proportionnelle au nombre de répétitions de motifs N. Autrement dit, plus
les chaînes du solvant B sont grandes plus la contribution entropique est réduite. Par
conséquent, lorsque N est faible le terme entropique ∆Sm domine dans l’équation 2.4.
Le pouvoir de ségrégation est alors qualifié de « faible ». Le mélange s’en trouve favo-
risé. A l’inverse, lorsque N augmente le terme enthalpique ∆Hm augmente et devient
dominant : il défavorise le mélange. Ainsi, dans le cas d’un copolymère, le terme entro-
pique favorise le mélange entre son bloc miscible et le solvant B. Par contre, son second
bloc ayant un paramètre de solubilité δi éloigné de celui du solvant, se ségrége.
2.2.2.2 Aspect physico-chimique
Lors du mélange d’un copolymère dans une matrice époxyde, le copolymère est
introduit quand cette dernière est à l’état d’un prépolymère, c’est-à-dire qu’elle est
liquide. Par conséquent, la résine époxyde se comporte comme un solvant [Pascault
and Williams 2010]. Suivant la nature du copolymère, deux cas de figures peuvent se
présenter.
La résine époxyde est qualifiée de solvant « neutre » lorsque son affinité pour chaque
bloc de copolymère est la même. Elle se répartit de façon homogène entre les blocs, ne
provoquant pas de courbure de l’interface. Elle n’engendre donc aucune modification
de la structure. De ce fait, seules les interactions entre les blocs vont gouverner le
comportement du mélange [Pedersen 2000].
Dans le second cas, la matrice époxyde est dite « fortement » sélective. Elle présente
une forte affinité avec un seul bloc du copolymère. En d’autres termes, la différence
entre son paramètre de solubilité et celui du bloc de copolymère en question tend
vers zéro. Ainsi, un bloc est miscible avec la matrice, tandis qu’un second sera rejeté
hors de la matrice. De fait, la présence de l’époxyde entraîne une augmentation de la
ségrégation des blocs et donc la stabilité d’un état ordonné [Hanley 2000].
Suivant la concentration en copolymère dans le solvant époxyde, deux régimes
peuvent être définis : le régime dilué et le régime semi-dilué, Figure 2.10.
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Figure 2.10 – Schéma d’un régime dilué et semi-dilué [Ritzenthaler 2003]
En-deçà de la concentration micellaire critique (cmc), notée Φ0 , le bloc A miscible,
est gonflé par le solvant tandis que le bloc B immiscible s’agrège sur lui-même. Le
copolymère est dispersé de manière homogène. Au-delà de la concentration Φ0 , une
partie des blocs B se regroupe pour former des micelles, dont l’écorce est formée par
des blocs A [Chu 1995]. Pour des concentrations devenant supérieures à Φ, concen-
tration pour laquelle la somme des volumes des domaines occupés par les micelles est
approximativement égale au volume total de la solution, la solution passe d’un régime
dilué à un régime semi-dilué. Les micelles s’organisent alors en structures fortement
ordonnées, donnant à la solution un caractère élastique : un pseudo-cristal s’est formé
[Habas 2008].
Les micelles sont distinguées par plusieurs paramètres : leur forme, leur taille et le
nombre d’agrégation. Ce nombre représente le nombre de molécules de copolymères for-
mant une micelle [Biltz 1995]. Il est à la fois fonction des caractéristiques moléculaires
du copolymère, i.e. sa masse molaire, sa composition et sa structure, ainsi que des
différents paramètres inhérents aux interactions polymère/solvant pour les segments
formant l’écorce de la micelle, notamment la température [Riess 1997].
2.2.3 Outils de structuration des polymères réticulés
La partie précédente s’est attachée à présenter l’origine thermodynamique et physico-
chimique de la séparation de phases, restreinte à un mélange résine époxyde/copolymères.
Toutefois, la question du comportement des matériaux, de la stabilité de la ségrégation
de phase lors de la formation du réseau époxyde n’a pas été abordée.
2.2.3.1 L’auto-assemblage
Dans leurs travaux, Hillmyer et al. [Hillmyer 1997] Lipic et al. [Lipic 1998] se sont
intéressés à la formation de la nanostructure d’une résine époxyde. Un copolymère am-
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phiphile : le Poly(Ethylène Oxyde)-bloc-Poly(Ethylène-alt-Propylène) (PEO-b-PEP)
est introduit dans une DGEBA qui est réticulée par l’Anhydride Phtalique (PA). Les
raisons de l’emploi d’un tel copolymère reposent sur les travaux de Luo et al. [Luo 1994]
ainsi que de Sixun et al. [Sixun 1995] qui ont montré que le PEO est miscible avec la
résine époxyde ; tandis que le PEP est totalement immiscible. Par conséquent, le mé-
lange prépolymère époxyde-PA peut jouer le rôle d’un solvant sélectif du PEO-b-PEP.
Ainsi, une nanostructure auto-organisée peut se former par le mélange matrice époxyde
dibloc : le PEO se mélange à cette dernière pendant que le PEP est ségrégé. Le système
DGEBA-PA-PEO-b-PEP est donc structuré à l’échelle nanoscopique avant la réticu-
lation : les copolymères sont auto-organisés en structure micellaire dans le précurseur
époxyde. Hillmyer et al. [Hillmyer 1997] a montré que la nanostructure obtenue avant
la réticulation du système époxyde-PA n’est que très peu affectée par la polymérisation.
2.2.3.2 La séparation de phases induite par la réaction
Malgré son caractère amphiphile, l’introduction d’un copolymère dans une matrice
époxyde ne conduit pas toujours à une séparation de phases avant la réticulation. Ce-
pendant, dans le cas général, les copolymères sont choisis de manière à ce qu’une de ces
entités soit miscible dans le précurseur époxyde. Cette miscibilité est gouvernée par la
contribution entropique et enthalpique du mélange prépolymère époxyde/copolymère
[Flory 1953]. Le fait qu’une séparation de phases puisse avoir lieu à basses tempéra-
tures, cas d’une auto-organisation avant la réticulation, suggère qu’un des blocs du
copolymère présente un diagramme de phases de type UCST (Upper Critical Solution
Temperature) lorsqu’il est mélangé avec le précurseur époxyde [Flory 1953] (Figure
2.11).
Figure 2.11 – Schématisation d’un comportement UCST
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Par conséquent, il n’est pas garanti que cette structuration soit conservée pendant
la réticulation du réseau époxyde.
Meng et al. [Meng 2006] ont suivi la structuration d’un système DGEBA-4,4’-
MethyleneDiAniline (MDA) dans lequel est introduit 10 % en masse de PCL-b-PB-
PCL. Dans cette matrice, le bloc PCL est miscible alors que le bloc PB, non-miscible,
répond à un diagramme de phases de type UCST lorsqu’il est mélangé avec l’époxyde.
Meng et al. [Meng 2006] ont donc observé une séparation de phases à température
ambiante via un auto-assemblage. Cependant, à une température de 80 °C, inférieure à
la température de réticulation, cette séparation de phases laisse place à une structure
homogène. Puis, dès que la formation du réseau époxyde débute, à 150 °C, une sépara-
tion de phases voit de nouveau le jour. Ainsi, d’une structure homogène en début de
polymérisation, ils ont obtenu un thermodurcissable structuré à l’échelle nanoscopique,
dont les phases sont homogènement dispersées. Dans ces circonstances, la séparation
de phases ne peut être induite que par la réaction de réticulation. Par ailleurs, Meng
et al.[Meng 2006] ont démontré que la structuration du système époxyde n’est pas due
qu’à un auto-assemblage, ou induite par la réaction mais par une combinaison des deux
phénomènes.
2.3 Les Matériaux Utilisés
2.3.1 Le prépolymère époxyde
Le marché fait état d’une grande quantité de résines époxydes. Elles dérivent es-
sentiellement de deux composés chimiques : le 2,2-di(4-hydroxyphényl)propane plus
connu sous le nom de bisphénol A (Figure 2.12a) et le di(4-hydroxyphényl)propane :
bisphénol F (Figure 2.12b) qui est un mélange d’isomères dont les constituants OH et
CH2 occupent des positions ortho, ortho-para et para-para sur les cycles phényles.
(a) Bisphénol A (b) Bisphénol F
Figure 2.12 – Structure du Bisphénol A et du Bisphénol F
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Figure 2.13 – Structure de l’épichlorhydrine
Le bisphénol est condensé avec de l’épichlorhydrine (Figure 2.13) et donne un di-
glycidyléther. Il en résulte le DiGlycidylEther de Bisphénol A : le DGEBA (Figure
2.14).
Figure 2.14 – Structure chimique de la DGEBA
La DGEBA contient des cycles oxyrane aux extrémités de la chaîne oligomère et un
nombre de monomères hydroxyéther variable suivant le degré de polymérisation nP .
La DGEBA choisie est la DER 332 fournie par la société DOW Chemicals. La spec-
troscopie InfraRouge à Transformée de Fourier (IRTF ) donne une cartographie infra-
rouge caractéristique des vibrations des liaisons chimiques de la DER 332. Le spectre
infrarouge à Transformée de Fourier de la DER 332, dont le principe est rappelé en
Annexe A.1, est affiché dans la Figure 2.15 et les attributions des bandes d’absorption
observées sur ce spectre sont regroupées dans le Tableau 2.1, [Bellamy 1975].
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Figure 2.15 – Spectre Infrarouge de la DER 332
nombre d’ondes (cm 1) Attribution
3066 νIR CH aromatique
2968 νIR CH de CH3
2934 νIR CH de CH2
2882 νIR CH de CH
1609 νIR cycle aromatique
1509 νIR CC semi-insaturé du phényle
1463 δIR CH2 du phényle
1385 δIR C-CH3 de la DGEBA
1364 νIR CH secondaire aliphatique
1244-1181 νIR ph-C-ph
1110-1095 δIR CH aromatique
972 δIR =(ph)-O-C ou δ CH aromatique dans le plan
916 νIR C-O-C cycle oxyrane
832 δIR (ph)-H de la DGEBA
762-735-727 δIR CH aromatique hors plan
*νIR : vibration élongationnelle ; δIR vibration de déformation ; ph : phényle
Table 2.1 – Attribution des bandes infrarouges de la DER 332
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A température ambiante la résine époxyde se présente sous une forme cristalline
blanche. C’est une DGEBA bifonctionnelle, de masse molaire comprise entre 342 g/mol
et 350 g/mol. Son degré de polymérisation faible : nP = 0, 03, lui procure une facilité
de mise en œuvre.
2.3.2 Le durcisseur
Ce composé, ajouté au prépolymère époxyde permet de construire le réseau thermo-
durcissable 3D. Ce durcisseur peut être un phénol, un anhydride ou une amine. Dans
le domaine du collage, les durcisseurs amines sont les plus fréquemment rencontrés. Le
choix de ce durcisseur est crucial puisqu’il détermine la vitesse de la réaction, le degré
de réticulation et donc les propriétés mécaniques et thermiques du thermodurcissable.
Pour la réalisation de l’ABTn, des copolymères à blocs sont introduits dans le système
DGEBA/amine. Le durcisseur doit donc non seulement garantir le maintien d’une vis-
cosité du système assez faible afin que le mélange entre la matrice et le copolymère
puisse avoir lieu, mais aussi prévenir de tout début de réaction tant que le mélange
n’est pas fini. C’est pourquoi la 4,4-Méthylène-Bis(2,6-DiEthylaniline) (MDEA), repré-
sentée Figure 2.16, a été retenue. En effet, Eloundou [Eloundou 1999] montre que le
temps de gel, c’est-à-dire le temps nécessaire à la formation du premier insoluble, est
de 89 min pour un mélange exposé à une température de 140 °C et de 41 min à 160 °C.
Le système DER 332-MDEA atteint une température de transition vireuse d’environ
172°C [Salgueiro 2006, Zucchi 2007, Barsotti 2008, Fine 2009].
Figure 2.16 – Structure chimique du MDEA
Le MDEA est commercialisé par la société Lonzacure, se présente sous la forme
d’une poudre blanche et possède une masse molaire de 310 g/mol. A chaque extrémité
de chaîne, il est pourvu d’une amine primaire ce qui lui confère une fonctionnalité de 4.
Sa signature infrarouge est exposée Figure 2.17 et l’attribution des bandes de vibration
est reportée dans le Tableau 2.2.
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Figure 2.17 – Spectre infrarouge du MDEA
nombre d’ondes (cm 1) Attribution
3450 νIR NH2 amines primaires
3032 νIR CH aromatique
2959 νIR CH de CH3
2936 νIR CH de CH2
2861 νIR CH de CH
1623 δIR NH2 amines primaires
1612 νIR cycle aromatique
1462 δIR CH de CH3
1372 δIR CH2 amines primaires
1313 νIR C(ph)-N
1156-1136-1058 δIR CH aromatique
938 δIR CH aromatique de dans le plan
886-850-779-745 δIR CH aromatique hors du plan
*νIR : vibration élongationnelle ; δIR vibration de déformation ; ph : phényle
Table 2.2 – Attribution des bandes infrarouges du MDEA
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L’introduction de ce durcisseur dans la DER 332 conduit à la réaction de polymé-
risation. L’amine provoque l’ouverture du cycle oxyrane ce qui conduit au pontage des
oligomères époxydes suivant le schéma réactionnel illustré Figure 2.18.
Figure 2.18 – Schéma global de la réticulation d’une résine époxyde
Pour que ces pontages puissent se produire, une réaction de polyaddition s’opère
entre le prépolymère époxyde et le durcisseur. Le cycle oxyrane réagit d’abord avec
l’un des deux hydrogènes de l’amine primaire. Il se forme ainsi une amine secondaire
qui, à son tour, peut réagir avec un second motif époxyde (Figure 2.19). Ainsi, la
fonctionnalité 4 du MDEA permet le pontage de quatre oligomères époxydes : deux à
chaque extrémité de ce durcisseur.
Figure 2.19 – Réaction de polyaddition des systèmes époxydes avec les amines
La réactivité du système est fortement liée à la nature du durcisseur. De plus, la
vitesse de réaction dépendra de la nature primaire ou secondaire (ayant déjà réagi avec
un premier cycle oxyrane de la DGEBA) de l’amine. Ces deux réactions peuvent se
produire néanmoins, simultanément. Par ailleurs, des réactions annexes sont possibles
parallèlement à la réaction de polyaddition. En l’occurrence, le cycle oxyrane peut
provoquer des réactions d’éthérification en réagissant avec les groupements alcools issus
de la polyaddition. Toutefois, ces réactions sont dans la plupart des cas négligeables.
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Elles deviennent importantes pour un prépolymère introduit en excès [Dušek 1977].
Elles sont également intimement liées à la température ainsi qu’à la nature de l’amine
[Riccardi and Williams 1986].
2.3.3 Les copolymères
L’étude bibliographique ci-dessus a démontré qu’afin d’améliorer les propriétés mé-
caniques, dont la ténacité, d’un thermodurcissable époxyde, la structuration de ce
dernier à l’échelle nanoscopique par des copolymères triblocs s’avérait être la méthode
la plus judicieuse. Par ailleurs, pour qu’une séparation de phases à cette échelle puisse
avoir lieu à cette échelle, les blocs terminaux du copolymère doivent être miscibles dans
le système époxyde, tandis que le bloc central est non miscible.
Pour nanostructurer le système DER 332-MDEA, deux types de copolymères tri-
blocs ont été sélectionnés pour cette étude. Le premier, représenté Figure 2.20a, est le
Poly(MéthAcrylate de Méthyle)-bloc-Poly(Butyle Acrylate)-bloc-Poly(MéthAcry- late
de Méthyle) (PMMA-b-PBA-b-PMMA). Le second est également un PMMA-b-PBA-
b-PMMA. Il diffère toutefois du premier par l’introduction de molécules polaires au
sein des blocs de PMMA. La structure chimique de chaque bloc est représentée dans
la Figure 2.20b.
(a) Le PMMA (b) Le PBA
Figure 2.20 – Structure chimique des blocs constitutifs des copolymères
Les raisons du choix de ces deux copolymères sont multiples. La raison principale
repose sur la valeur des paramètres de solubilité de chaque bloc du copolymère ainsi
que de celui du système DGEBA-MDEA. Le Tableau 2.3 regroupant les différentes
valeurs des δi, révèle la forte proximité de δDGEBA−MDEA et de δPMMA, ce qui traduit
une bonne miscibilité entre ces deux constituants. A l’inverse, le PBA et le système
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DGEBA-MDEA ont des valeurs δPBA et δDGEBA−MDEA éloignées, d’où l’immiscibi-
lité des deux matériaux. Ainsi, dans un mélange DGEBA-MDEA/PMMA-b-PBA-b-
PMMA, le système époxyde a un rôle de solvant sélectif : les blocs terminaux de PMMA
sont miscibles dans le prépolymère tandis que le PBA et ségrégé. De plus, dans l’optique
de formuler un joint à gradient de propriétés mécaniques, le rôle de solvant sélectif de
DGEBA-MDEA rend envisageable une interdiffusion en l’Adhésif Hautes Températures
et l’Adhésif Basses Températures.
DGEBA-MDEA PMMA PBA
δi
(
MPa1/2

20,36 19 16,60
Table 2.3 – Paramètres de solubilité du PMMA, PBA et DGEBA-MDEA
La seconde raison vient de l’étude bibliographique proposée dans les parties anté-
rieures. Dans ces dernières, Barsotti et al. [Barsotti 2008] puis Fine et al. [Fine 2009]
ont démontré que l’ajout de 10 % en masse de copolymères PMMA-b-PBA-b-PMMA
dans une matrice époxyde-amine amplifie la ténacité et la ductilité du thermodurcis-
sable final, sans pour autant déprécier sa température de transition vitreuse. De ce fait,
un tel copolymère pourrait répondre au cahier des charges fixé dans cette thèse. Enfin,
dans le Chapitre 3 de ce mémoire, il sera question d’étudier la cinétique de diffusion
entre les Adhésifs Hautes et Basses températures. Par conséquent, afin de déterminer
l’impact de la polarité sur ces cinétiques, un même copolymère tribloc PMMA-b-PBA-
b-PMMA dans lequel des unités polaires ont été introduites dans les blocs PMMA.
Ces copolymères sont fournis par Arkéma et font partie de la gamme Nanostrength®.
Le copolymère non-polaire est nommé M52 et M22N pour le copolymère polaire.
(a) M52
(b) M22N
Figure 2.21 – Structure des copolymères étudiés
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Les masses molaires en nombre, Mn, de ces deux triblocs ont été déterminées par
chromatographie en phase gazeuse à l’Institut Pluridisciplinaire de Recherche sur l’En-
vironnement et des Matériaux de l’Université de Pau et des Pays de l’Adour. Le co-
polymère M52 possède une masse molaire de 95 kg/mol pour indice de polydispersité
Ip = 1, 53. M22N, quant à lui, a une masse molaire en nombre de 94 kg/mol et un
Ip = 1, 35.
Les spectres infrarouges du M52 et du M22N sont représentés dans la Figure 2.22.
Les spectres ont été effectués après avoir laissé les copolymères pendant 24 heures
dans un dessiccateur. Puis, ils ont été normalisés par rapport à la vibration -C=O
à 1729 cm 1 puisque l’intensité de cette bande présente dans les deux copolymères
reste constante. Ayant la même structure chimique, les spectres ne diffèrent que par
la présence de la vibration C=O à 1644 cm 1 davantage prononcée pour le M22N,
certainement due à la présence d’unité polaire dans le bloc PMMA.
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Figure 2.22 – Spectres infrarouges du M52 et du M22N
A partir des travaux de Duan et al. [Duan 2008] et Wang et al. [Wang 2011] chaque
bande spectrale est attribuée à la vibration de liaison composant le M52 et le M22N.
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nombre d’ondes (cm 1) Attribution
3450-3560 νIR-OH de l’eau
2963 νIR CH de CH3
2948 νIR CH de CH2
2909 νIR CH de CH
1729 νIR-C=O carboxyl acrylate
1644 νIR C=O cétone
1456 δIR CH de CH3
1403 et 758 δIR C-CH3
1250-1150 νIR C-O-C asymétrique
994-975-848 νIR C-O-C symétrique
*νIR : vibration élongationnelle ; δIR vibration de déformation
Table 2.4 – Attribution des bandes infrarouges du M52 et du M22N
Bien que les copolymères aient été stockés dans un dessiccateur, des vibrations à
3450 cm 1 et 3560 cm 1 apparaissent sur les spectres. Ces bandes correspondent la vi-
bration d’une liaison -OH qui est pourtant absente de la structure chimique du PMMA
et du PBA. Ces vibrations correspondent donc à l’absorption de l’eau qui est présente
dans l’atmosphère sous forme d’humidité, captée lors de la sortie des échantillons du
dessiccateur. L’intensité de ces bandes plus marquée pour le M22N témoigne de son
caractère polaire.
Le M52 et M22N ont été choisis pour la bonne miscibilité du bloc de PMMA dans
le précurseur époxyde ; tandis que le PBA est non-miscible. A l’issue de la réticu-
lation d’un système DER 332-MDEA contenant 10% en masse de M52, Barsotti et
al. [Barsotti 2008] propose une micrographie, Figure 2.23, effectuée par Microscopie
Electronique à Transmission (MET ) dans lequel une répartition micellaire a pu être
identifiée.
Cette micrographie met par ailleurs en évidence l’apparition d’une séparation de
phases résultant de l’introduction du tribloc dans le thermodurcissable époxyde. La
phase claire de ce cliché, qui est majoritaire, représente la matrice DER 332+MDEA
contenant le bloc PMMA du tribloc. La phase sombre illustre le bloc PBA rejeté hors de
la matrice [Barsotti 2008]. Par ailleurs, cette figure révèle une structuration à l’échelle
nanoscopique dans laquelle les nanodomaines sont répartis de manière homogène sur
la zone analysée.
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Figure 2.23 – Micrographie obtenue par MET d’un système DER 332-MDEA conte-
nant 10 % en masse de M22N [Barsotti 2008]
2.4 Caractérisation Physico-Chimique des Adhé-
sifs
2.4.1 Réalisation de l’AHT et de l’ABTn
Afin de formuler des adhésifs présentant une température de transition vitreuse
optimale, c’est-à-dire une Tv qui tend vers Tv1, il est nécessaire qu’un maximum
des fonctions oxyranes de la résine époxyde, et amines du durcisseur soit consommées
pendant la réaction de polymérisation [Galy 1986]. La condition nécessaire pour que la
totalité de ces fonctions réagissent pendant la réticulation est d’introduire chacune de
ces fonctions en proportions stœchiométriques. Le rapport stœchiométrique r (équation
2.4)) définit le rapport entre le nombre de moles de chaque fonction. Le mélange est
considéré comme stœchiométrique quand ce rapport est égal à 1.
r =
fdurcisseur  ndurcisseur
fe´poxyde  ne´poxyde (2.4)
Dans cette équation, fdurcisseur et fe´poxyde représentent respectivement la fonctionna-
lité du durcisseur et de la résine époxyde, tandis que ndurcisseur et ne´poxyde correspondent
au nombre de moles du durcisseur et de la résine époxyde.
A sa réception, la DER 332 est cristalline. Par conséquent, après avoir prélevé la
quantité désirée, elle est chauffée à 80 °C et agitée mécaniquement pour la rendre li-
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quide. A la suite de cette opération, elle subit un premier dégazage à cette température.
Le MDEA est ajouté en suivant le protocole proposé par Arkéma. La résine est chauf-
fée à 160 °C, température favorisant le mélange DER 332/MDEA, est agitée à haute
vitesse. Cette température est proche de la température de réticulation (180 °C). Par
conséquent, pour prévenir de tout début de réaction, le temps de mélange n’excède pas
5 minutes. Ensuite ce mélange est maintenu dans une enceinte à débuller à un vide
de 10 3 Pa et une température de 120 °C. Cette température est de 60 °C plus basse
que la température de mélange pour prévenir non seulement tout risque de début de
réticulation mais surtout pour des raisons de sécurité en évitant une forte exothermie.
Lorsque le mélange est dépourvu de bulle d’air, il est sorti de cette enceinte, qui marque
la fin de la formulation de l’AHT.
La formulation de l’ABTn est proche de celle de l’AHT. En effet, pour obtenir
cet adhésif, l’introduction du MDEA est précédée par l’incorporation du M52 ou du
M22N, en général les fractions massiques n’excèdent pas 10 % en masse totale du sys-
tème DER 332-copolymère-MDEA. En effet, au-delà de cette fraction Yang et al.
[Yang 2009] ont montré une chute de l’ensemble des propriétés mécaniques et ther-
miques d’une DGEBA-MOCA chargée avec le copolymère tribloc PCL-b-PB-b-PCL.
Pascault et Williams [Pascault and Williams 2010] ont observé pour d’autres systèmes
époxydes-amines chargés en copolymères, qu’à partir d’une fraction massique comprise
entre 30 % et 40 % le thermodurcissable passe d’une structuration nodulaire à une
structuration lamellaire.
La procédure pour réaliser l’ABTn s’inspire largement de celle d’Arkéma reprise
par Barsotti et al. [Barsotti 2008] et Fine et al. [Fine 2009]. Pour éviter la formation
d’agrégats, les copolymères sont ajoutés graduellement, à haute vitesse d’agitation et à
une température de 160 °C. Afin d’éliminer les bulles qui ont pu se créer pendant cette
étape, l’ensemble DER 332/copolymères est dégazé à une pression de 10 3 Pa et une
température de 120 °C. Il en résulte un mélange translucide : la séparation de phase se
produit dès cette étape de mélange [Barsotti 2008, Fine 2009]. Enfin, le durcisseur est
incorporé suivant les mêmes modalités que pour l’AHT.
A ce stade, soit les adhésifs sont conservés à l’état liquide, dans le but d’effectuer
des essais en calorimétrie différentielle à balayage ou d’évaluer l’évolution de la viscosité
du mélange en fonction de la fraction massique en copolymère, soit ils sont réticulés
suivant la procédure, représentée Figure 2.24, définie par [Salgueiro 2006].
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Figure 2.24 – Cycle de réticulation des adhésifs [Salgueiro 2006]
Dans ce cycle de réticulation, proposé par Salgueiro et al. [Salgueiro 2006], le sys-
tème époxyde-amine est exposé à un premier isotherme à 130 °C qui permet la gélifica-
tion. Puis, afin d’accélérer la réticulation, le système est soumis à une seconde tempéra-
ture de 150 °C. Vient dans un troisième temps la vitrification du réseau qui a lieu 170°C
suivie d’une post-réticulation à 190°C. Il en résulte un thermodurcissable affichant une
Tv de 172 °C, température également trouvée par Zucchi et al. [Zucchi 2007].
2.4.2 Essais thermiques
Ces essais concernent des mesures calorimétriques effectuées par calorimétrie diffé-
rentielle à balayage (DSC). La technologie de cet appareil est explicitée dans l’Annexe
A.2. Cette étude vise à déterminer l’impact de l’incorporation d’une fraction massique
de 10 % de M52 ou de M22N, dans un système DER332-MDEA sur sa température de
transition finale. Pour ce faire, l’ensemble des échantillons ont été réticulés suivant le
cycle optimisé de Salgueiro et al. [Salgueiro 2006], F(igure 2.24).
Pour mesurer les températures de transition vitreuse, un échantillon de 5 mg est
introduit dans une capsule en aluminium de DSC. Chaque échantillon subit plusieurs
montées en température successives de 20 °C à 200 °C à une vitesse de 10 °C/min.
Lorsque l’écart entre deux Tv est inférieur à l’incertitude de la DSC (3 °C), la der-
nière température mesurée est assimilée à Tv1 du système ayant atteint son taux
de conversion optimal. En général, trois passages suffisent. Comme l’expose la Figure
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2.25, la température de transition vitreuse est prise au niveau du point d’inflexion de
la courbe, To et Te correspondant respectivement au début et à la fin de l’inflexion.
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Figure 2.25 – Mesure de la température de transition vitreuse
La Figure 2.26 représente les thermogrammes obtenus pour le système DER 332-
MDEA seul et chargé avec 10 % en masse de M52 ou M22N. Le Tableau 2.5 regroupe
les valeurs de Tv mesurées pour chaque système.
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Figure 2.26 – Impact de l’ajout de 10 % en masse de M52 ou de M22N sur la Tv
66
Formulation et Caractérisation des Adhésifs 2.4
Matériaux DER 332
+MDEA
DER 332
+MDEA
+10% M52
DER 332
+MDEA
+10% M22N
Tv3 (°C) 173 170 169
Table 2.5 – Températures de transition vitreuse du système DER 332-MDEA non
chargé et chargé
La température de transition vitreuse reste inchangée et proche de 173 °C, aux
incertitudes près. En effet, dans le cas d’un système chargé de M52 la température de
transition vitreuse avoisine les 170 °C contre 169 °C pour le M22N. Seuls, le PMMA
et le PBA possèdent respectivement une Tv de 100 °C et de −50 °C [Brandrup 1999].
L’apparition d’une seule Tv proche de celle du système DGEBA-MDEA prouve que
l’échantillon est homogène, garantissant la nanostructuration. Par ailleurs, en terme de
moles, la participation du M52 et du M22N est infime puisqu’une quantité de 10−5 moles
de copolymères (M52 ou M22N) est introduite contre 1, 8.10−2 moles de DER 332 et
10−3 moles de MDEA. Une température de transition vitreuse de 168 °C a été mesurée
par Barsotti et al. [Barsotti 2008] pour un système DER 332-MDEA contenant 10 %
en masse de M53, copolymère comparable au M52. Par conséquent, les copolymères
choisis pour cette étude : le M52 et le M22N, ne pénalisent que très peu (au maximum
4 °C) la température de transition vireuse de la matrice.
2.4.3 Essais viscosimétriques
Le mélange de 10 % en masse de M52 ou de M22N avec le prépolymère époxyde
provoque l’augmentation de la viscosité du mélange. Afin de quantifier cette augmenta-
tion, la viscosité dynamique de mélanges contenant 3 %, 10 %, 25 %, et 50 % en masse
de copolymères a été mesurée à 50 °C. Ces différentes nuances de mélange sont placées
dans le rhéomètre ARES, de la société Rheometric Scientific®, équipé d’une géométrie
plan-plan (Figure 2.25).
Figure 2.27 – Schéma de principe de la géométrie plan-plan
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Ce rhéomètre, dont le principe de fonctionnement est exposé en Annexe A.3, est
un rhéomètre dynamique à déformation imposée. Les adhésifs étant liquides, le plateau
inférieur est remplacé par une coupelle de 50 mm de diamètre alors que le plateau supé-
rieur possède un diamètre de 20 mm. Les échantillons sont sollicités en mode dynamique
aux petites déformations de cisaillement avec une déformation sinusoïdale imposée de
50 % et à une pulsation angulaire de 1 rad/s. Le choix d’une température de 50 °C fait
suite à l’étude du domaine viscoélastique linéaire qui sera exposée dans le Chapitre
3. Le choix d’une déformation de 50 % pour un entrefer de 2 mm permet de limiter les
effets non linéaires. Les Figures 2.28a et 2.28b exposent l’évolution de la viscosité pour
des mélanges formulés avec les copolymères M52 et M22N.
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(b) Mélanges réalisés avec du M22N
Figure 2.28 – Evolution du module de la viscosité complexe du système DER 332-
MDEA en fonction de la concentration en copolymères
La viscosité de la matrice, DER332-MDEA, connaît une forte déviation avec la
fraction massique croissante des copolymères triblocs. En effet, celle-ci passe d’une
valeur proche de 0, 35 Pa.s lorsqu’elle est seule, à 25000 Pa.s quand ΦmM52 = 50 % et à
24000 Pa.s pour ΦmM22N = 50 %. La Figure 2.29 représente l’évolution en logarithme
base 10 de la viscosité en fonction du logarithme base 10 de la concentration.
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Figure 2.29 – Evolution du logarithme base 10 de la viscosité de du système DER
332/MDEA en fonction du logarithme base 10 de la concentration en copolymères
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En représentation logarithmique la viscosité n’évolue pas de façon linéaire avec
la concentration. En effet, une rupture de pente apparaît ce qui suggère qu’au-delà
d’une fraction limite le comportement du mélange DGEBA-MDEA/copolymère change.
Chu et al. [Chu 1995] ont montré que dans un mélange solvant/copolymère, lorsque
la fraction en copolymère devient supérieure à la fraction Φ, les interactions sol-
vant/copolymère laissent place à des interactions copolymère/copolymère. Par consé-
quent, la fraction Φ matérialise le passage d’un régime dilué à un régime semi-dilué.
Cette fraction peut être déterminée numériquement par l’équation 2.5 :
Φ =
Mw
ρ.NA.4/3pi.R3g
(2.5)
Dans cette équation,Mw représente la masse molaire en poids, ρ la masse volumique,
NA le nombre d’Avogadro er Rg le rayon de giration du copolymère. Pour les deux
copolymères ce dernier est estimé à 60 A˚ [Hoogenboom 2009]. Le Tableau 2.6 regroupe
les valeurs de Φ calculées pour les deux copolymères M52 et M22N.
Mn (kg/mol) Ip Mw (kg/mol) ρ (kg/m3) NA (mol 1) Rg (m) Φ
M52 95 1,54 146 1120 6, 022.1023 6.10 9 0,24
M22N 94 1,35 124 1116 6, 022.1023 6.10 9 0,20
Table 2.6 – Valeurs de Φ calculées à partir de l’équation 2.5
Les interactions copolymère/copolymère deviennent majoritaires à partir d’une
fraction massique de 24 % pour un mélange contenant du M52 et de 20 % pour un
mélange contenant du M22N. Dans la suite de ces travaux, les fractions massiques en
copolymères n’excèderont pas 10 %. Par conséquent, les expériences à venir, notamment
celles de diffusion, seront a priori réalisées dans le régime diluée.
2.4.4 Essais thermomécaniques
Ces essais ont pour but d’évaluer l’impact de l’ajout des copolymères triblocs sur
le module dynamique de cisaillement élastique G0 ainsi que sur l’angle de perte tan (δ),
égal à G′′
G′ , pour le système époxyde-amine réticulé. L’évolution de ces paramètres est
effectuée sur une gamme de températures comprise entre 20 °C et 200 °C.
Ces essais sont réalisés par torsion rectangulaire, en déformation imposée sur des
éprouvettes parallélépipédiques : (40 10 4) mm3, réticulées suivant le cycle défini
Figure 2.24. Elles sont soumises à une déformation de cisaillement, par torsion rectan-
gulaire (Figure 2.29) du rhéomètre ARES.
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Figure 2.30 – Schéma de principe du dispositif torsion rectangulaire [Habas 1995]
Après avoir déterminé le domaine viscoélastique linéaire, c’est-à-dire la zone de
déformations pour laquelle le module élastique G0 et le module de perte G00 restent
constants, le rhéomètre est programmé pour appliquer une déformation de 0, 3 % à une
pulsation angulaire de 1 rad/s, et une rampe de température de 3 °C/min.
La réticulation de la DER 332 par le MDEA a nécessité un palier de 190 °C pendant
1h15. Afin d’éliminer les contraintes créées lors du refroidissement, chaque échantillon
est chauffé jusqu’à une température de 10 °C supérieure à la Tv, puis refroidi à une
vitesse de 3 °C/min avant de déterminer le comportement thermomécanique.
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Figure 2.31 – Comparaison des courbes thermomécaniques entre l’AHT et l’ABTn
La courbe thermomécanique de l’AHT seul est comparée avec celle de l’ABTn conte-
nant 10 % en masse soit de M52 (Figure 2.31a) soit de M22N (Figure 2.31b). La tem-
pérature à laquelle se produit la relaxation α, Tα, est la signature rhéologique de la
Tv. Elle sera comparée aux valeurs de Tv précédemment mesurée par DSC.
En comparant les différents thermogrammes de DGEBA non-modifiée et de la
DGEBA modifiée (Figure 2.31) il semble que jusqu’à 70/90 °C le module élastique
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de cisaillement dynamique, G’, reste quasi-constant quel que soit le matériau. Au-delà
de cette température, le module du thermodurcissable nanostructuré par le copolymère
M52 semble légèrement plus faible. Le passage de la Tα du PMMA, qui est proche de
100 °C, peut parfaitement expliquer cette baisse. Cependant, cette baisse n’est pas effec-
tive pour l’adhésif contenant du M22N. Il est possible que l’augmentation de la polarité
du segment PMMA du tribloc M22N vienne améliorer la cohésion intramoléculaire et
intermoléculaire du matériau. Par ailleurs, les trois adhésifs ont des Tα équivalentes.
Par conséquent, l’ajout de 10 % en masse de ces copolymères triblocs dans la matrice
n’entraîne pas de bouleversement ni sur le comportement dynamique à des petites
déformations ni sur la température de transition vitreuse de la DER 322 réticulée par
le MDEA.
2.4.5 Essais mécaniques
Dans son étude sur le Joint Multi Adhésifs, Hart-Smith [Hart-Smith 1973] a préco-
nisé l’utilisation d’un joint non seulement ductile, mais surtout dont la ténacité a été
augmentée pour réaliser l’adhésif basses températures. En effet, l’augmentation de la
ténacité d’un matériau signifie une amélioration de la résistance à la propagation d’une
fissure au sein d’un matériau. Par conséquent, la disposition d’un joint ayant une forte
ténacité sur les bords d’un assemblage favorise la pérennité de ce dernier.
Figure 2.32 – Schématisation du test de fracture en flexion 3 points [Williams 1989]
Le facteur d’intensité de contraintes KIC a été déterminé pour chaque adhésif en
propageant une fissure via le test de fracture préconisé par Williams [Williams 1989].
Dans ce protocole, décrit par la Figure 2.32, la base des éprouvettes possède une encoche
dans laquelle une fissure est initiée par une lame de rasoir. La longueur cumulée de
l’encoche et de la pré-fissure est mesurée par un microscope optique. Les échantillons
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sont ensuite placés sur les supports de flexion trois points de la machine de traction
Instron 4204. Enfin, la traverse supérieure de la machine est abaissée à une vitesse
constante de 1 mm/min jusqu’à la rupture des éprouvettes. Le facteur de contraintes
est alors calculé par la relation 2.6.
KIC = f.
Fmax
e.h1/2
(2.6)
Dans cette relation e et h représentent respectivement l’épaisseur, 4 mm et la hau-
teur de l’échantillon, 8 mm. Fmax est la force maximale de charge enregistrée pendant
l’essai, et f est un facteur géométrique déterminé à partir de l’équation 2.7.
f = 6.
a
h
1/2
.
h
1, 99  a
h
.
 
1  a
h
 2, 15  3, 93. a
h
+ 2, 7.
 
a
h
2i 
1 + 2. a
h
  1  a
h
3/2 (2.7)
Dans cette équation a correspond à la longueur cumulée de l’encoche et de la pré-
fissure. Le rapport a/h est compris entre 0,45 et 0,55 [Williams 1989].
La Figure 2.33 regroupe les courbes force/déplacement pour le système époxyde-
amine et les deux ABTn contenant respectivement 10 % en masse de M52 et 10 % en
masse de M22N. Les valeurs de KIC qui en découlent sont regroupées dans le Tableau
2.7.
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Figure 2.33 – Courbes Force/Déplacement obtenues par flexion 3 points
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Matériaux DER332 +MDEA
DER332
+10%M52
+MDEA
DER332 +
10%M22N
+MDEA
KIC
 
MPa.m1/2

0,89 0,98 1,24
Table 2.7 – Valeurs de KIC pour AHT et ABTn
Les valeurs de KIC prouvent que la ténacité d’un thermodurcissable époxyde nano-
structuré par des copolymères triblocs est améliorée. D’une valeur de 0, 89 MPa.m1/2
pour des éprouvettes non-chargées, le facteur de concentration de contraintes atteint
une valeur de 0, 98 MPa.m1/2 quand il est nanostructuré avec le M52 pour atteindre
une valeur de 1, 24 MPa.m1/2 lorsqu’il contient du M22N. Ces résultats sont par ailleurs
confirmés par ceux de Fine et al. [Fine 2009] qui ont trouvé un KIC de 1, 01 MPa.m1/2
dans le cas d’un système DER 332-MDEA contenant 10 % en masse de M52.
Qu’elle soit effectuée à l’échelle microscopique ou à l’échelle nanoscopique, l’amélio-
ration de la ténacité d’un thermodurcissable époxyde a largement été abordée dans la
littérature [Riew 1984, Pascault and Williams 2010]. Elle peut s’expliquer par la com-
binaison d’un phénomène de cavitation autour des particules caoutchoutiques et de la
résistance au cisaillement. Le phénomène de cavitation apparaît lorsque la résistance au
cisaillement de la matrice est atteinte. Ce phénomène joue alors un rôle majeur dans le
mécanisme permettant une dissipation de l’énergie. De plus, à ce phénomène se rajoute
celui de la compétition entre la coalescence et la rupture des domaines caoutchoutiques
[Riew 1984, Pascault and Williams 2010, Yin 2005].
Dans le cas des thermodurcissables époxydes structurés à l’échelle nanoscopique,
l’amélioration de la ténacité est bien plus importante que des thermodurcissables char-
gés sans séparation de phases. Ici, l’ajout de 10 % en masse de M52 améliore la téna-
cité de la matrice de 10 % et de 40 % lorsqu’il s’agit du M22N. En effet, l’élastomère
constitué par le bloc PBA est dispersé de façon homogène à l’échelle nanoscopique
dans la matrice thermodurcissable [Fine 2009]. Ainsi, les interactions entre la matrice
et ce bloc sont largement optimisées, de part le rapport élevé entre la surface spéci-
fique des nanodomaines et leur volume. Par ailleurs, le PBA étant lié chimiquement
au PMMA, miscible dans le système époxyde-amine les interactions à l’interface ma-
trice/nanodomaines s’en trouvent augmentées [Pascault and Williams 2010].
2.4.6 Observations microscopiques
A l’issue des tests de fracture, les éprouvettes sont métallisées afin d’observer les
faciès de rupture en microscopie à balayage électronique (MEB) par le JEOL J7600F,
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dont la technologie est détaillée en Annexe A.4. Les clichés représentatifs des faciès
de ruptures pour chaque adhésif sont obtenus avec un grossissement de 1000, (Figure
2.34).
(a) Thermodurcissable
époxyde seul
(b) Thermodurcissable
époxyde nanostructuré par le
M52
(c) Thermodurcissable
époxyde nanostructuré par le
M22N
Figure 2.34 – Observations par MEB du faciès de rupture à l’issue des tests de fracture,
grossissement x1000
Ces micrographies révèlent des faciès de rupture radicalement différents entre les
divers échantillons. La propagation de la fissure au sein du thermodurcissable époxyde
non structuré (Figure 2.34a) est bien identifiable. Les fissures affichent des longueurs
de cent micromètres. Par contre, les thermodurcissables modifiés avec le M52 (Figure
2.34b) ou le M22N (Figure 2.34c) n’affichent aucune fissure observable à l’échelle mi-
crospique. Par ailleurs, ces clichés mettent en évidence des structures homogènes et ne
laissent apparaître aucune séparation de phases au sein du thermodurcissable à cette
échelle. Par conséquent, ces clichés confirment une séparation de phases à l’échelle na-
noscopique comme observée par Barsotti et al. [Barsotti 2008] (Figure 2.23). Ainsi, les
nanodomaines de PBA, non-miscibles avec la matrice, permettraient de dévier les fis-
sures à cette échelle, d’où l’impossibilité de les observer à l’échelle microscopique que
propose le MEB.
2.5 Caractérisation de l’adhérence des adhésifs
Cette partie concerne les propriétés d’adhérence de l’AHT et des deux ABTn. Après
un bref récapitulatif des différentes théories sur l’adhésion, les notions d’adhérence et de
caractérisation mécanique par test de clivage en coin seront abordées. Les procédures
de collage et de clivage présentées dans une troisième section, laissent place à une
quatrième et dernière partie qui se focalisera expérimentalement sur la caractérisation
des assemblages collés et clivés à base d’AHT ou d’ABTn.
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2.5.1 Les théories de l’adhésion
Il n’existe pas de théorie universelle permettant d’expliquer le phénomène de l’adhé-
sion. Les théories exposées dans cette partie ont pour but d’appréhender l’adhésion de
différents points de vue.
Ancrage mécanique Antifractuosités forment des points
d’ancrage mécanique lors du
durcissement de l’adhésif liquide
[MacBain and Hopkins 1925].
Couches interfaciales de faible
cohésion
Une rupture interfaciale n’existe pas. La
présence d’une couche de faible cohésion
dans l’adhésif la rend toujours cohésive.
La couche de faible cohésion résulte de
poches d’air, de la présence d’impuretés,
de réactions secondaires...
[Bikerman 1968]
Adhésion électrostatique Présence d’une double couche de charges
électriques à l’interface entre deux
matériaux. L’adhésion résulte de
l’attraction mutuelle.
[Deryaguin and Krotova 1948]
Adhésion par
diffusion/interdiffusion
L’adhésion repose sur une interdiffusion
des molécules ou de segments de chaînes
des plans superficiels qui génère une
couche interfaciale. Elle suppose une
misciblité ses deux espèces. De Gennes
explique ce phénomène par le concept de
la reptation, la diffusion se faisant
majoritairement par les extrémités des
chaînes macromoléculaires
[Voyutskii 1963].
La liaison chimique L’adhésion résulte de liaisons
intermoléculaires, dont 90% sont de type
Van der Waals, entre l’adhésif et le
substrat. Bien que leur énergie soit
faible, leur nombre explique à lui seul
l’adhésion. [Vallet 1988]
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Adsorption thermodynamique et
mouillage
Wa = γL. (1 + cosθe)
Wa : travail total d’adhésion
γL : tension superficielle du liquide
θe : angle de contact à l’équilibre
thermodynamique
C’est la théorie la plus acceptée. S’il
existe un contact intime entre l’adhésif et
le substrat (mouillage), des interactions
intermoléculaires et interatomiques
(adsorption), interactions à courtes
distances, se créent et donc favorisent
l’adhésion [Sharpe and Schonhorn 1963].
Aspect rhéologique de l’adhésion
G = G0. [1 + Φ (V, T )]
G : énergie de séparation
G0 : énergie réversible
et
G = Wa.g (MC) . [1 + Φ (V, T )]
g (MC) est la fonction de dissipation
moléculaire dépendant de la masse
molaire MC du polymère : masse
entre nœuds de réticulation
L’énergie de rupture d’un assemblage
collé est fonction de la vitesse de
séparation et de la température de l’essai.
Ce modèle prend en compte les propriétés
de surface du substrat et les propriétés
massiques de l’adhésif. Il permet une
meilleure interprétation de l’énergie de
rupture cohésive ou interfaciale des
matériaux [Gent and Schultz 1972,
Schultz and Gent 1973],
[Maugis and Barquins 1978].
Table 2.8 – Théories de l’adhésion
2.5.2 Adhérence et mécanique de la rupture des joints collés
2.5.2.1 Définition de l’adhérence
L’adhérence constitue une propriété de l’assemblage collé. Dans le cas d’une rup-
ture interfaciale, elle peut être assimilée à l’énergie nécessaire pour séparer les deux
parties d’un assemblage. Elle tient compte du travail à fournir pour rompre les liaisons
interfaciales, du travail nécessaire pour déformer les substrats et l’adhésif ainsi que de
l’énergie dissipée au cours du travail mécanique. L’une des grandeurs physiques retenue
pour traduire l’adhérence est le taux de restitution d’énergie, noté G en hommage au
physicien Gibbs. Selon Roche [Roche 1991b], plusieurs facteurs sont susceptibles d’af-
fecter l’adhérence. Ces facteurs concernent les propriétés physico-chimiques du substrat
(nature chimique, rugosité, etc) ainsi que de la couche générée à sa surface à la suite
de traitements (nature chimique, rugosité, épaisseur...), et de l’adhésif polymère (na-
ture chimique de la résine, du durcisseur, viscosité...). Les conditions de mise en œuvre
de la résine ainsi que les conditions d’essai et de vieillissement de l’assemblage sont
également à prendre en compte.
Un assemblage collé est constitué de trois zones : le substrat, l’adhésif et l’inter-
face substrat/adhésif. La détermination de l’adhérence passe obligatoirement par la
rupture de l’assemblage, une rupture qui doit être nécessairement localisée à cette in-
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terface. Dans le cas contraire, c’est la cohésion du substrat ou de l’adhésif qui est
mesurée. Néanmoins, la rupture dans l’un des matériaux peut renseigner sur le niveau
d’adhérence, à condition que la résistance de l’assemblage soit égale à la résistance
propre de l’élément le moins résistant de l’assemblage. La Figure 2.35 représente les
quatre types de rupture qu’il est possible de rencontrer.
Figure 2.35 – Zones de rupture d’un assemblage collé : a) Rupture cohésive du sub-
strat ; b) Rupture cohésive de l’adhésif ; c) Rupture interfaciale ; d) Rupture mixte
Lorsque le substrat est plus fragile que l’adhésif et que l’interface entre les deux
est forte alors la rupture a lieu dans le substrat, (Figure 2.35a). La rupture est alors
qualifiée de cohésive dans le substrat. D’un point de vue technologie, elle constitue le
cas de figure idéal, à condition toutefois, que la sollicitation du test mécanique soit
comparable pour le substrat, l’adhésif et l’interface.
A l’inverse, quand l’adhésif constitue la zone de faiblesse, mais que l’interface avec
le substrat reste forte, la rupture est cohésive dans l’adhésif. La rupture dans ce dernier
est également considérée comme représentative d’un « bon » collage. L’énergie mesurée
dans cette configuration ne dérive pas forcément des propriétés intrinsèques de l’adhésif.
Bien que théoriquement l’énergie de rupture devrait être constante quand la fracture
est localisée au sein de l’adhésif, Cognard [Cognard 1996] a démontré qu’elle peut
s’accroître avec le traitement de surface. Il relie cette augmentation à la transmission
dans l’adhésif de la force appliquée au substrat, qui est fonction de la densité de points
d’ancrage à l’interface et de la quantité de chaînes qu’ils entraînent lorsqu’ils sont
contraints.
La Figure 2.35c représente l’unique configuration dans laquelle l’adhérence peut être
mesurée. Il s’agit de la rupture interfaciale, ou adhésive. L’interface substrat/adhésif
devient la zone vulnérable de l’assemblage. Pourtant, il n’est pas évident que ce type de
rupture soit le reflet d’un mauvais collage. En effet, plusieurs facteurs sont susceptibles
de déplacer la zone de la fracture sans nécessairement changer la résistance à la rupture.
Ces facteurs comprennent la rugosité, la composition de l’adhésif ainsi que la vitesse de
sollicitation. Sener et Delannay [Sener and Delannay 2001], lors d’un essai de pelage
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sur un assemblage acier/époxyde, ont constaté le passage d’une rupture interfaciale,
aux basses vitesses, à une rupture cohésive avec l’accélération de la sollicitation.
Enfin, la rupture peut se manifester simultanément dans l’adhésif (ou le substrat)
et à l’interface substrat/adhésif, comme décrit sur la Figure 2.35d. La rupture est dite
mixte.
2.5.2.2 Les tests de rupture
De multiples éléments influent sur l’adhérence d’un joint collé. Les caractéristiques
physico-chimiques superficielles des adhérés, les propriétés rhéologiques et le protocole
de réticulation des adhésifs, ainsi que les conditions de sollicitation de l’assemblage sont
autant de paramètres qui peuvent gouverner l’énergie de rupture des assemblages et
sont propres à chaque essai mécanique. Cette variété de facteurs amène donc à un large
panel de tests mécaniques destructifs. Allen [Allen 1996] n’a recensé pas moins de 300
essais d’adhérence différents. Les plus couramment utilisés sont en général normalisés
et font l’objet de nombreux travaux [Cognard 2000], [Roche 1991a], [Couvrat 1992].
Malgré cette diversité, ces essais mécaniques peuvent être classés suivant trois grandes
classes selon le mode de sollicitation qu’ils privilégient. Ces différents modes de sollici-
tation sont exposés dans la Figure 2.36.
Figure 2.36 – Représentation des modes de sollicitation pour un assemblage
Dans le mode I, également appelé mode d’ouverture, les contraintes sont perpen-
diculaires au front de fissure ainsi qu’à l’interface. En ce qui concerne le mode II, ou
mode de glissement droit, les contraintes restent perpendiculaires au front de fissure
tandis qu’elles deviennent parallèles à l’interface. Enfin, pour le mode III, ou mode de
glissement vis, les contraintes sont parallèles au front de fissure et à l’interface.
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Le choix du mode de sollicitation est fonction des matériaux, du type d’information
recherché et surtout de la représentativité du comportement vis-à-vis d’une configu-
ration en service [Adams 1991]. Par exemple, certains tests seront réservés à la ca-
ractérisation substrat/adhésif spécifique, alors que d’autres se focaliseront plutôt sur
les conditions d’utilisation. Parmi les 300 essais d’adhérence inventoriés par Allen, la
Figure 2.37 regroupe ceux qui sont le plus fréquemment employés.
(a) Traction (b) Cisaillement
(c) Pelage (d) Clivage
Figure 2.37 – Essais mécaniques les plus fréquemment employés pour les assemblages
collés
Le test en traction (Figure 2.37a) s’adresse surtout aux matériaux rigides. La sol-
licitation principale s’effectue suivant le premier mode.
Une expérience de cisaillement (Figure 2.37b) sollicite l’assemblage majoritairement
suivant le mode II. L’influence du mode I ne doit pas être ignorée, puisqu’elle peut agir
sur la rupture sous certaines conditions. Sa simplicité de mise en œuvre, ainsi qu’une
résistance supérieure de l’assemblage lorsqu’il est sollicité en mode II et III, en font
le test le plus employé et représentatif des conditions réelles d’utilisation. Il s’adresse
essentiellement aux matériaux rigides.
L’essai de pelage (Figure 2.37c) doit posséder au moins un substrat de flexible. Il
consiste à arracher une fine couche d’adhésif. La force de pelage pourrait être assimilée
à la mesure directe de l’énergie de rupture. A nuancer cependant, puisqu’elle varie
avec l’angle de pelage. Il convient alors de considérer la déformation de la partie pelée
[Kinloch 1987]. La sollicitation prépondérante est également le mode d’ouverture I. Cet
essai constitue une méthode de choix quant à l’évaluation de l’adhérence de matériaux
tels que les rubans adhésifs.
Le clivage (Figure 2.37d) consiste à propager une fissure au sein du joint collé dans
le cas d’une adhérence entre deux substrats rigides. La sollicitation peut se faire soit en
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imposant une charge constante : le Double Cantilever Beam (DCB), soit en imposant
un déplacement constant : clivage en coin ou Wedge Test.
L’ensemble de ces tests permettent d’évaluer l’adhérence d’un assemblage collé.
Néanmoins, le clivage en coin paraît être la technique la mieux adaptée, car il permet
de suivre le niveau d’adhérence en fonction du temps.
2.5.3 Le test de clivage
Dans le cas du collage de deux substrats rigides avec un adhésif structural, deux
configurations du test de clivage peuvent être rencontrées : le test du Double Cantilever
Beam (Figure 2.38a) ou le clivage en coin (Figure 2.38b).
(a) Test du Double Cantilever Beam (DCB)
(b) Test du clivage en coin
Figure 2.38 – Configurations du test de clivage
Afin de déterminer l’énergie superficielle du mica, Obreimov [Obreimov 1930] s’est
intéressé pour la première fois au test de clivage, test repris par la suite par Benbow et
Roesler [Benbow and Roesler 1957]. Les travaux de Marceau et al. [Marceau 1977] ont
fait suite à ceux de Mostovoy et Ripling [Mostovoy and Ripling 1966] sur le DCB. Ils
ont amené Marceau et al. [Marceau 1977], de la compagnie Boeing, à poser le principe
du test de clivage à déplacement constant par insertion d’un coin en 1977 ; d’où le nom
« Boeing wedge test » donné à cet essai. Depuis, ce test a largement été développé
par Cognard [Cognard 1986, Cognard 1987, Cognard 1988] et fait aujourd’hui l’objet
d’une norme ASTM [ASTM D 3762-03 2010].
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Les deux configurations consistent à ouvrir le système suivant le mode I. Pour le
DCB l’ouverture se fait en fixant les extrémités par l’intermédiaire de crochets à une
machine de traction, laquelle impose une force constante. Dans le cas du clivage en
coin, la séparation de l’assemblage est effectuée par l’insertion d’une lame : le coin,
avec un déplacement imposé. L’insertion du coin initie une fissure d’une longueur a0
dans l’assemblage. Après stabilisation de cette dernière, l’éprouvette est placée dans
un environnement agressif pour le joint, permettant de réactiver la fissure au sein
de l’adhésif ou de l’interface substrat/joint. La fissure progresse alors d’une longueur
da, et son évolution est suivie au cours du temps. Cette propagation avec le temps
devient de ce fait symptomatique de la résistance à la fracture du joint collé dans ce
milieu. Lorsque les conditions sont réunies pour que la rupture ait lieu à l’interface
substrat/polymère, cet essai permet de juger de l’influence des divers traitements de
surface sur les propriétés d’adhésion à cette interface. Lorsque le coin est maintenu
fixe, dans le domaine linéaire élastique [Kanninen 1973] la séparation se produit à une
vitesse gouvernée par le taux de restitution d’énergie élastique G, emmagasinée dans
la déformation élastique des substrats. Ce taux peut s’identifier à l’énergie d’adhésion
(ou de cohésion), pour une rupture non-interfaciale à une vitesse de fissuration donnée.
Dans le cas d’un clivage symétrique (Figure 2.38b), le taux de restitution d’énergie G
est relié à la longueur a de la fissure par l’expression 2.8.
G =
3E∆2h3
16a4
(2.8)
Où E est le module d’Young des lames en aluminium et h leur épaisseur, ∆ la
hauteur du coin et a la longueur de la fissure.
Dans la configuration du clivage en coin, le mode de sollicitation I est prépondé-
rant. De ce fait, le taux de restitution d’énergie G est assimilé au taux de restitution
d’énergie critique en mode I GIC [Popineau 2004]. Il peut être confondu avec l’éner-
gie d’adhésion Ua. L’expression 2.8 est très souvent utilisée dans la littérature pour
déterminer d’énergie d’adhésion substrat/adhésif d’un assemblage collé.
2.5.4 Procédures expérimentales
2.5.4.1 Préparation de la surface de l’aluminium
Dans l’optique de réaliser un assemblage collé, la préparation de la surface est
une étape essentielle. Elle a un double objectif. La surface d’un matériau métallique
est une zone dans laquelle règne une forte discontinuité [Cognard 2000]. Elle est le
fait de liaisons interatomiques non satisfaites. L’atmosphère dans lequel est plongé
l’aluminium, l’air, est constitué de gaz de différentes natures : diazote, dioxygène,
dioxyde de carbone... et d’impuretés : poussières. L’ensemble de ces gaz et impuretés
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sont susceptibles de venir s’adsorber sur la surface du substrat. Il se forme en général
une couche d’oxyde. Cette couche doit donc être retirée pour améliorer le contact intime
entre l’aluminium et l’adhésif.
Par ailleurs, cette préparation est nécessaire en vue « d’activer » la surface, c’est-
à-dire accroître l’affinité entre le substrat et l’adhésif. La modification de la chimie de
la surface par greffage de fonctions polaires, ou une modification de la topographie par
sablage pour favoriser l’ancrage mécanique en sont quelques exemples.
Il existe quatre grands types de traitements pour modifier l’état de surface d’un mé-
tal. Le premier est un traitement mécanique. Il comprend le sablage, le grenaillage et le
polissage. Il consiste à modifier la rugosité de la surface et favorise l’ancrage mécanique
de l’adhésif par augmentation de la surface de contact. Le traitement chimique, très
souvent utilisé pour les métaux, permet d’éliminer les couches d’oxydes qui se forment
à la surface. Le traitement électrolytique repose sur la création d’une couche d’oxyde,
à la surface d’un métal par l’application d’un courant électrique. L’un des exemples
phares est l’anodisation phosphorique : la création de pores à la surface de l’aluminium
permet de le rendre hydrophile [Masuda 1997]. Enfin, vient le traitement physique.
Sa faible utilisation de solvants, est l’une des raisons de l’essor qu’il connaît. La sur-
face du matériau est bombardée par des espèces ou des faisceaux de hautes énergies :
traitement plasma.
Pour cette thèse, l’anodisation phosphorique est comparée à un dégraissage à l’acé-
tone. L’anodisation phosphorique consiste à réaliser une électrolyse dans laquelle l’alu-
minium représente l’anode, la cathode étant considérée comme inerte. Les électrodes
sont plongées dans un bain d’acide phosphorique et soumis à une tension de 10 V en
continu (Figure 2.39). Le substrat est consommé tandis qu’une réaction de réduction
des ions H3O+ s’opère à la cathode. Il en résulte la croissance d’une couche poreuse
d’oxyde d’aluminium à la surface du substrat.
Figure 2.39 – Schéma de l’anodisation phosphorique
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L’anodisation doit être précédée de quelques étapes. En premier lieu, la lame d’alu-
minium doit être dégraissée à l’acétone pendant 10 minutes dans un bain à ultrasons
puis être séchée. Puis, le substrat subit un décapage alcalin pendant 2 minutes à 40 °C
dans de la soude (100 g/L) afin d’oxyder la surface. Après un rinçage à l’eau distillée, il
est de nouveau décapé par une solution d’acide sulfoferrique (120 g/L) à 80 °C pendant
20 minutes pour mettre à nu l’aluminium natif. Le rinçage est immédiatement suivi de
l’anodisation phosphorique (10 %) qui dure 1 heure. Après rinçage à l’eau distillée et
séchage, le substrat peut être recouvert de l’adhésif.
2.5.4.2 Procédure de collage
Les éprouvettes de clivage en coin sont des lames d’aluminium AL2027 de (80 15
1, 6) mm3. Afin d’atteindre ces côtes, les lames ont été usinées par fraisage avec une
précision de 0, 1 mm sur les dimensions. Les substrats sont par la suite passés au
marbre pour contrôler leur planéité. Une de ses extrémités est chanfreinée à 30° pour
faciliter l’insertion du coin (Figure 2.40).
La surface de collage préalablement anodisée est délimitée par un ruban adhésif
d’aluminium de polyfluoroéthylène. Ce ruban possède une épaisseur de 100 µm ce qui
permet de calibrer l’épaisseur du joint adhésif lors de l’assemblage des deux lames.
L’adhésif est ensuite déposé par la technique du doctor-blading. Cette méthode consiste
à déposer une goutte de polymère sur le substrat puis à l’étaler le long de la surface
délimitée par l’aluminium polyfluoroéthylène. Le second substrat vient alors recouvrir
le premier pour former l’assemblage. Une attention particulière est prise durant cette
phase afin de chasser l’air et éviter la formation de bulles durant la réticulation.
(a) Dépôt de l’adhésif (b) Assemblage final
Figure 2.40 – Préparation des substrats anodisés avant collage
Les assemblages sont alors placées dans un moule de maintien (Figure 2.41) pour
être réticulés (Figure 2.42).
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Figure 2.41 – Montage de maintien des assemblages
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Figure 2.42 – Cycle de réticulation
Ce cycle de réticulation différe de celui utilisé pour réticuler les éprouvettes massique
(Figure 2.24). En effet, avec ce cycle proposée par Salgueiro et al. [Salgueiro 2006], lors
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des deux premiers isothermes à 130 °C et 150 °C la viscosité de l’adhésif (AHT ou
ABTn) est très faible. Cette faible viscosité combinée à la pression exercée lors du
serrage des éprouvettes dans le moule de maintien provoque l’écoulement de l’adhésif
le long des bords libres de l’assemblage. A la fin du cycle, la quasi-totalité de l’adhésif
est rejetée hors des assemblages. Pour éviter cet écoulement du joint polymère, le
cycle de réticulation de Salgueiro et al. [Salgueiro 2006] a été modifié pour commencer
directement à une température de 160 °C. Ainsi, le joint est vitrifié plus rapidement. Le
danger d’une réticulation hétérogène sur l’ensemble de l’épaisseur de l’adhésif est réduit
de la faible épaisseur de l’adhésif (200 µm). Les assemblages restent à 160 °C pendant
4 heures. Cet isotherme est suivi d’une montée 2 °C/min pour atteindre un palier de
190 °C, température permettant la post-réticulation. L’assemblage est maintenu à cette
température pendant 1h15. L’éprouvette collée est refroidie jusqu’à la température
ambiante, à une vitesse de 2 °C/min. Cette rampe doit être assez faible pour permettre
une relaxation des contraintes. La réticulation achevée, l’excès de polymère sur les
tranches des éprouvettes est retiré par polissage, facilitant ainsi l’observation de la
fissure lors du clivage.
Les dimensions des assemblages finaux ne sont pas représentatives de la norme
en vigueur [ASTM D 3762-03 2010]. En effet, des dimensions de (150 25 3) mm3
auraient provoquées de forts « effets de ciseau » de part les épaisseurs trop importantes
imposées par la norme. L’épaisseur finale du joint est contrôlée par microcopie optique.
2.5.4.3 Procédure de clivage
Les assemblages obtenus sont clivés à l’aide du montage adapté sur la machine de
traction INSTRON (Figure 2.43). Le coin de dimensions : (40 15 0, 5) mm3 est en-
foncé de 15 mm à une vitesse de 1 mm/min dans les assemblages. Le support coulissant
du montage permet de guider le coin. L’introduction de ce dernier jusqu’à 15 mm occa-
sionne une première fissure, nommée pré-fissure. Puis, les assemblages sont stockés au
laboratoire sous température et humidité contrôlées. Un système d’acquisition vidéo,
constitué de caméras CCD, est disposé le long de la surface de recouvrement. Il per-
met de suivre la propagation de la fissure au cours du temps. Ce dispositif est décrit
en Annexe A.5. L’étude de l’adhérence passe aussi par la détermination des faciès de
rupture. Donc, lorsque les essais de suivi d’avancement de la fissure sont terminés, ce
qui correspond à l’arrêt de la propagation de la fissure pour l’ensemble des expériences,
le coin de 0, 5 mm est remplacé par un coin de 1, 5 mm qui est enfoncé à 1 mm/min
jusqu’à ouverture totale des assemblages.
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(a) Schéma de principe
(b) Photographie du montage
Figure 2.43 – Montage d’insertion du coin sur la machine de traction
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2.5.5 Résultats expérimentaux
2.5.5.1 Eet du traitement de surface
Avant de présenter la cinétique de fissuration, les faciès de rupture ont été visuel-
lement identifiés. Pour les substrats simplement dégraissés, quel que soit l’adhésif, la
rupture semble interfaciale. Par contre, pour des substrats anodisés, elle est cohésive
dans l’adhésif, du début jusqu’à la fin de la fissuration. Dans le but de s’assurer que
les surfaces correspondant à une rupture interfaciale sont totalement dénuées d’une
très fine couche ou débris d’adhésifs, une cartographie infrarouge sur les deux côtés
du faciès de rupture est réalisée, pour tous les types d’assemblages. Il sera question de
surface n°1 et n°2 d’un même assemblage. Ces spectres sont effectués sur l’ensemble de
la longueur de recouvrement. La Figure 2.46 expose un spectre infrarouge, représentatif
de chaque état de surface.
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Figure 2.44 – Spectres infrarouges du faciès de rupture d’un assemblage Aluminium
/ AHT / Aluminium, substrats dégraissés ou anodisés
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Figure 2.45 – Spectres infrarouges du faciès de rupture d’un assemblage Alumi-
nium/ABTn 10% M52/Aluminium, substrats dégraissés ou anodisés
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Figure 2.46 – Spectres infrarouges du faciès de rupture d’un assemblage Alumi-
nium/ABTn 10% M22N/Aluminium, substrats dégraissés ou anodisés
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Dans le cas d’un substrat aluminium simplement dégraissé, les spectres infrarouges
à Transformée de Fourier révèlent la présence du joint adhésif, AHT ou ABTn, unique-
ment sur un seul substrat, l’analyse du second ne laissant apparaître aucune bande.
Par conséquent, un délaminage entre l’adhésif et la surface est confirmé illustrant une
propagation de la fissure à l’interface aluminium/adhésif.
Dans le cas d’une anodisation phosphorique des substrats, les analyses par spectro-
scopie infrarouge indiquent la présence d’adhésif sur les deux substrats après ouverture
des assemblages, entérinant une propagation à cœur de l’adhésif.
Le passage d’un faciès purement interfacial à cohésif prouve qu’un traitement d’ano-
disation phosphorique permet une augmentation considérable de l’énergie d’adhésion
entre l’aluminium et l’AHT ou l’ABTn.
2.5.5.2 Propagation de la fissure
Après apparition de la pré-fissure et stockage des assemblages clivés au laboratoire,
les caméras sont positionnées, et enregistrent l’évolution de la fissure avec le temps. La
Figure 2.47 représente la cinétique de fissuration pour l’AHT et les deux ABTn pour
des substrats simplement dégraissés (Figure 2.47a) et des substrats anodisés (Figure
2.47b).
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Figure 2.47 – Evolution de la longueur de fissure au cours du temps dans le cas de
substrats simplement dégraissés et de substrats anodisés
L’insertion du coin dans un assemblage AHT/aluminium simplement dégraissé gé-
nère une fissure de 17 mm. Celle-ci se propage, à l’interface, pendant 60 heures avant de
se stabiliser et d’atteindre une valeur limite d’environ 24 mm. Par contre, pour les deux
types d’ABTn, la fissure initiale n’augmente pas avec le temps. Ainsi, une amélioration
de la ténacité de l’adhésif permet de ralentir la progression de la fissure au sein de
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l’assemblage et d’en assurer sa pérennité. En effet, bien que la fissure soit interfaciale,
la viscoélasticité du joint polymère intervient dans l’énergie de dissipation, puisque la
fissuration se fait par plastification de l’adhésif en front de fissure.
La longueur de fissure vaut 11 mm et 17 mm respectivement pour un adhésif conte-
nant du M52 et du M22N. A priori, le joint de plus haute ténacité, celui contenant le
M22N, semble moins adhérent. Toutefois, la force nécessaire à la fissuration du joint
contenant le M22N est presque deux fois plus importante que celle du joint contenant
du M52. Par conséquent, l’énergie potentielle élastique stockée par l’adhésif « M22N »
lors du chargement est supérieure. Cette aptitude à emmagasiner de l’énergie va dans
le sens d’une ténacité accrue. D’après la théorie de Griffith, principe de minimisation
de l’énergie, il est alors possible, qu’à l’apparition de la fissure, ce surplus énergétique
se libère sous forme d’un supplément d’énergie de dissipation, responsable d’une aug-
mentation de la fissure initiale. Il est donc difficile d’invoquer une moindre adhérence
pour l’adhésif « M22N ».
Une avancée de fissure des assemblages Aluminium/AHT/Aluminium est aussi ob-
servée pour les substrats anodisés. Cependant, la fissure occasionnée par l’introduction
du coin est réduite à 9, 1 mm et se stabilise à 9, 7 mm au bout de 20 heures. La di-
minution de la fissure initiale et la vitesse de fissuration est symptomatique d’une
augmentation de la résistance à la fracture du joint collé. Néanmoins, bien qu’il y ait
une hausse d’adhésion due à de nouvelles interactions entre le polymère et le substrat, il
n’est pas possible de quantifier par le calcul le taux de restitution d’énergie critiqueGIC ,
représentatif de l’énergie d’adhérence substrat/adhésif. Après anodisation, les substrats
Aluminium/ABTN/Aluminium ne voient pas d’augmentation de leur fissure initiale,
qui sont cependant inférieures à celles correspondant à des substrats dégraissés : de
17 mm à 11, 4 mm pour un adhésif « M22N » et de 11 mm à 8, 3 mm pour un adhésif
« M52 ».
Conclusion
Grâce aux bonnes propriétés d’adhésion qu’elles proposent, les résines époxydes sont
couramment employées comme adhésif. Fort de ce constat, la formulation des Adhésifs
Hautes et Basses Températures s’est donc orientée vers un système époxyde-amine.
Afin de limiter les contraintes liées au processus de fabrication, notamment pour éviter
deux cycles de réticulation différents, l’AHT et l’ABTn sont élaborés à partir d’un même
système. Cependant, dans l’optique de permettre à l’ABTn de supporter les contraintes
liées à sa position sur l’assemblage, en l’occurrence des contraintes de pelage et de ci-
saillement, le système époxyde initial doit être modifié en vue d’augmenter sa ductilité
et sa ténacité, tout en gardant de bonnes propriétés d’adhérence. Plusieurs outils per-
mettent de modifier un thermodurcissable. Ils agissent en général sur la structure même
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du matériau. Deux échelles de structuration sont envisageables : une structuration à
l’échelle microscopique ou nanoscopique. Bien que la première permette d’accroître la
ténacité et la ductilité du système époxyde, la dépréciation de la température de tran-
sition vitreuse est telle, que la continuité des contraintes entre l’AHT et l’ABT n’est
plus assurée limitant l’efficacité du Joint Multi Adhésifs. Le choix d’une structuration
à l’échelle nanoscopique devient donc incontournable. Cette dernière peut être réalisée
par l’ajout d’antiplastifiants ou de copolymères à blocs. Dans le cas des antiplastifiants,
la ténacité, la ductilité ainsi que le module élastique sont largement améliorés grâce à
la création d’une ségrégation de phases. Pourtant, l’augmentation de ces paramètres se
fait toujours aux dépends de la température de transition vitreuse. Le mélange d’un co-
polymère tribloc PMMA-b-PBA-b-PMMA dans le système époxyde génère également
une ségrégation de phases. Elle est le résultat de la différence de miscibilité de chacun
de ses blocs dans la matrice DER 332-MDEA. Par ailleurs, la liaison chimique entre
deux blocs constitutifs du copolymère limite la séparation de phases à une échelle na-
noscopique. Les essais mécaniques ont révélé une augmentation de la ténacité pouvant
atteindre 40 % pour seulement une fraction massique de 10 % de PMMA-b-PBA-b-
PMMA ajoutée. Alors que le thermodurcissable sans copolymère laisse apparaître une
propagation de la fissure à l’échelle microscopique, le thermodurcissable nanostructuré
ne révèle aucune fissure sur une observation à l’échelle microscopique. La fissure est
donc déviée par le bloc ségrégé de PBA, ségrégation ayant lieu à l’échelle nanoscopique.
L’amélioration de la ténacité pour l’ABTn ne s’accompagne pas d’une dégradation de
la température de transition vitreuse ou du module élastique. Par conséquent, le choix
des copolymères pour formuler un joint adhésif présentant une bonne résistance au
pelage et au clivage tout en assurant une continuité des contraintes entre l’AHT et
l’ABTn s’avère être pertinent. L’étude des propriétés d’adhérence des trois adhésifs sur
un assemblage aluminium/aluminium par test de clivage en coin montre que le traite-
ment de surface par anodisation phosphorique permet, quel que soit l’adhésif, de passer
d’une rupture purement interfaciale à une rupture cohésive dans le joint, rappelant que
la création de pores à la surface de l’aluminium le rend hydrophile et améliore les forces
d’adhésion entre polymères et métal, expliquant une déviation de la rupture de l’in-
terface au cœur du joint. De plus, l’amélioration de la ténacité par l’introduction des
macromolécules de copolymères empêche la propagation de la fissure, que cette dernière
soit interfaciale ou cohésive. De plus, le choix d’une matrice époxyde-amine commune
pour les adhésifs AHT et ABTn va thermodynamiquement assurer la diffusion mutuelle
entre le prépolymère époxyde-amine et les macromolécules de copolymères. Le contrôle
de la cinétique de diffusion va donc permettre de créer un matériau (joint adhésif) aux
gradients de propriétés dont l’objectif serait de répondre au concept du JMA.
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3.1 Etude de la cinétique de diffusion
Introduction
Afin d’atteindre la configuration d’un joint à gradient de propriétés mécaniques, à
partir de joints distincts, une interdiffusion entre ces derniers est incontournable.
Ce chapitre se propose d’étudier la cinétique de diffusion entre l’AHT et l’ABTn.
Ce travail a pour but de maîtriser l’ensemble des paramètres clefs, que sont le temps,
la température et fraction massique de copolymères. Il permettra de proposer un joint
offrant une progression des propriétés telles que : la ténacité, ductilité, résistance le long
de l’interface adhésive dans l’optique de fiabiliser l’assemblage sur une large gamme
de températures. Toutefois, le suivi de cette cinétique de diffusion, effectué par un
rhéomètre à déformation imposée, requiert quelques prérequis qui seront détaillés dans
une première partie. Par ailleurs, une seconde partie sera dédiée à la détermination
du domaine viscoélastique linéaire, domaine fondamental, dans lequel sont établies
l’ensemble des lois rhéologiques. Le domaine de linéarité identifié, l’étude de la cinétique
de diffusion suivra. Enfin, une modélisation du comportement rhéologique observé lors
de la diffusion des deux adhésifs viendra conclure ce chapitre.
3.1 L'Objectif
La géométrie choisie pour créer une interface adhésive, à gradient de proprié-
tés, est inspirée du concept du JMA, à savoir : trois plots d’adhésifs distincts, deux
plots d’Adhésifs Basses Températures sur les bords de l’assemblage, tandis qu’un plot
d’Adhésif Hautes Températures occupe une position centrale. A ce stade, si l’assem-
blage est réticulé, le JMA est achevé. Par contre, pour un joint à gradient de propriétés
mécaniques, une continuité est nécessaire entre les deux adhésifs. Celle-ci passe par une
interpénétration entre les deux adhésifs ce qui sous-entend une diffusion à l’interface
de l’AHT et de l’ABTn, avant réticulation sous forme liquide qui va être identifiée et
quantifiée par suivi rhéométrique de l’évolution de la viscosité.
L’intérêt va donc être non seulement de mettre en évidence cette diffusion, mais
également d’identifier les facteurs qui servent la diffusion, tels que la température, la
fraction massique initiale et la nature des copolymères dans l’ABT, et l’entrefer. En
effet, dans l’optique de concevoir ce nouveau joint de quelques centaines de micromètres
d’épaisseur, la diffusion doit s’opérer à des entrefers dont la dimension se rapproche de
celle de l’épaisseur d’un joint.
La validité des résultats rhéométriques à faibles déformations n’est effective que
dans le domaine de viscoélasticité linéaire. Ce domaine correspond à la zone pour
laquelle le matériau est capable de supporter une déformation, et d’en donner une
réponse sous forme de contrainte, sans que sa structure n’ait été modifiée à l’échelle
microscopique.
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Le domaine viscoélastique linéaire est respecté si les modules mécaniques mesurés
restent constants quelle que soit la déformation et quel que soit l’entrefer.
3.2 Protocoles Expérimentaux
Cette partie s’articule autour de trois axes. Le premier présente l’influence de plu-
sieurs paramètres sur le maintien du régime linéaire. Ces conditions remplies, le second
établit le protocole expérimental adopté pour l’ensemble des différents échantillons tes-
tés. Enfin, le troisième s’intéresse à la procédure expérimentale permettant de suivre
la cinétique de diffusion des espèces.
3.2.1 Paramètres de l’étude
La température constitue un facteur essentiel. L’ABTn et l’AHT doivent rester dans
leur état liquide sur une durée assez longue pour que la diffusion soit possible. L’exo-
therme de réticulation des deux adhésifs est donc déterminé par DSC. Une quantité
de 3 mg dAHT et d’ABTn est introduite dans une capsule en aluminium, laquelle est
chauffée de 20 °C à 280 °C à une vitesse de 2 °C/min.
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Figure 3.1 – Exothermes de réticulation de l’AHT et de l’ABTn
L’exothermie de réticulation des deux matériaux s’étale de 100 °C à 240 °C (Figure
3.1). Par conséquent, dans le but de prévenir tout début de réaction de polymérisa-
tion, susceptible d’interférer avec la diffusion, l’isotherme sélectionné n’excèdera pas
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80 °C. Par ailleurs, afin de mettre en évidence le rôle de la température, l’ensemble des
expériences est mené à 80 °C et 50 °C.
Les cinétiques d’interdiffusion des adhésifs ABTn et AHT sont mises en œuvre par
suivi rhéologique, en configuration plan-plan dans un rhéomètre rotatif à déformation
imposée lors d’essais dynamiques. L’ABTn et l’AHT étant à l’état liquide, le plateau
inférieur de la géométrie est remplacé par une cuvette. Cette configuration favorise
souvent l’apparition de phénomènes « parasites » qui peuvent donner lieu à une sures-
timation du module de cisaillement complexe mesuré. Une contrainte de cisaillement
appliquée à un fluide viscoélastique peut provoquer une anisotropie des contraintes
normales, alors que le fluide est parfaitement isotrope au départ. Cette différence entre
les contraintes est à l’origine du phénomène physique connu sous le nom d’effet de
Weissenberg [Couarraze 2000]. Il se manifeste par une remontée du fluide le long de
l’axe de rotation (Figure 3.2). Par ailleurs, des valeurs de diamètre trop proches entre
le plateau supérieur et la cuvette inférieure peut amplifier cet effet de bord en venant
cisailler le fluide alors remonté sur le bord du plateau. Pour éviter cette sollicitation
de cisaillement supplémentaire, la cuvette possède un diamètre intérieur de 50 mm et
le plateau un diamètre de 20 mm.
Figure 3.2 – Schématisation de l’effet de Weissenberg
Le comportement d’un matériau est qualifié de linéaire lorsque la relation mathé-
matique γ = f(σ) est une fonction linéaire. Fonction dans laquelle γ représente la
déformation angulaire et σ la contrainte de cisaillement. Dans la pratique, les échan-
tillons placés entre les deux plateaux du rhéomètre, subissent un balayage en défor-
mation, sous cisaillement, pour une fréquence, un entrefer et une température donnés.
Le domaine viscoélastique linéaire est alors délimité par la plage de déformations pour
laquelle les modules de conservation et de perte sont constants.
L’objectif majeur de cette étude, repose sur la mise en évidence d’une diffusion
entre l’ABTn et l’AHT pour des épaisseurs proches de celle d’un joint adhésif, c’est-à-
dire inférieures au millimètre. Autrement dit, l’entrefer entre les plateaux du rhéomètre
104
Etude de la cinétique de diffusion 3.2
devra s’approcher de ces dimensions. Or, dans ses travaux de thèse, A. Allal [Allal 1991]
a montré que la mesure du module de cisaillement complexe est fortement dépendante
de l’entrefer. Les valeurs des modules élastique et vitreux, G’ et G”, sont non seulement
affectés par la déformation, mais aussi par l’entrefer. Les modules mesurés pour les
petits entrefers, inférieurs au millimètre, ne sont plus les modules réels de l’échantillon :
la complaisance de l’appareil devient prépondérante.
Afin de déterminer le domaine viscoélastique linéaire des adhésifs hautes et basses
températures, chacun d’entre eux sera soumis à des déformations γ = 10 %, 25 %, 50 %
et 100 %. L’expérience est répétée pour des entrefers H = 2 mm ; 1, 2 mm ; 0, 8 mm et
0, 4 mm. La pulsation est fixée à ω =1 rad/s.
3.2.2 Protocole expérimental adopté pour le maintien du ré-
gime linéaire
La détermination du régime linéaire est faite sur l’AHT et pour un ABTn compor-
tant 10 % en masse de copolymères triblocs. L’AHT et l’ABTn sont préparés selon le
protocole décrit dans le paragraphe 2.4.1.
La géométrie plan-plan, en aluminium, est disposée dans le rhéomètre puis mis à
température des cinétiques de diffusion (80 °C ou 50 °C). Pour que la mesure de l’en-
trefer soit la plus précise possible, le montage à vide est laissé 10 minutes à l’isotherme
sélectionné afin d’éviter des erreurs de mesure de dimension imputables à la dilatation
thermique des équipements. La mesure du « zéro » de l’entrefer n’est réalisée qu’après
ce temps d’attente. L’adhésif est débullé à 120 °C pendant une durée maximale de 15
minutes, afin de prévenir de tout début de réaction (pour rappel le temps de gel à 140 °C
est de 89 minutes). L’échantillon est ensuite introduit dans la cuvette inférieure, d’un
diamètre de 50 mm, à une température proche de celle des plateaux pour prévenir tout
choc thermique, responsable de l’apparition de bulles à l’interface plateau/polymère.
La quantité de résine introduite, donc l’entrefer, est calibrée par un fil de pêche (Figure
3.3). L’échantillon est maintenu pendant 5 minutes à 80 °C, ou 50 °C, pour que la tem-
pérature soit homogène sur l’ensemble de son épaisseur. Enfin, le plateau supérieur,
d’un diamètre de 20 mm, est abaissé jusqu’à ce qu’il soit en contact avec l’échantillon.
L’entrefer est alors mesuré au micromètre près (Figure 3.4).
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Figure 3.3 – Calibration de l’entrefer
Figure 3.4 – Mesure de l’entrefer
L’ouverture du four, pour faire descendre le plateau, ayant pu entraîner une légère
chute de température, un dernier maintien de quelques minutes précède la mesure. A
titre d’exemple, la Figure 3.5 représente l’évolution des modules G’ et G” d’un mélange
contenant 10 % en masse de M22N, pour une déformation de 100 % et un entrefer de
2 mm. Ce mélange a été choisi en raison de son module G” élevé.
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Figure 3.5 – Evolution de G’ et G” en fonction du temps à 50 °C
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Pour ce mélange à 50 °C, dans lequel les modules sont les plus élevés, le module
de conservation élastique G’ possède une valeur de 0, 025 Pa pour une incertitude de
0, 0009 Pa. Il peut donc être négligé. Par conséquent, seul le module de perte ou vis-
queux, G” sera considéré par la suite. La valeur du module visqueux est déterminée
après un temps de mesure de 1000 secondes à une déformation donnée. Sa valeur finale
est obtenue à partir du calcul de la moyenne de G” sur ces 1000 premières secondes
de l’expérience. Chaque valeur est assortie de son incertitude qui est estimée à partir
de la dispersion des valeurs du module visqueux mesurées. Pour un entrefer fixé, par
exemple deux millimètres, l’échantillon subit des balayages en temps, pour des défor-
mations croissantes de 10 % à 100 %. La Figure 3.6 représente un exemple du résultat
obtenu :
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Figure 3.6 – Exemple d’une mesure du module visqueux en fonction du temps à 50 °C
Cette figure révèle une forte dispersion des points expérimentaux, notamment pour
une déformation de 10 %. Deux raisons majeures peuvent l’expliquer. Tout d’abord,
chaque point de l’expérience est déterminé sur une seule une période. De plus, les
couples mesurés coïncident avec la limite basse de détection de l’ARES qui est de
10 2 g.cm .
Afin de vérifier la validité des résultats, la procédure de mesure est répétée deux
fois (Figure 3.7).
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Figure 3.7 – Validation de la mesure de la viscosité en fonction du temps à 50 °C
3.2.3 Protocole expérimental adopté pour le suivi de la diu-
sion
Le protocole expérimental est assez proche du précédent. Nécessitant un temps de
préparation d’environ deux heures, le mélange du copolymère tribloc, M52 ou M22N,
avec la résine époxyde est réalisé au préalable puis débullé. Le durcisseur, le MDEA,
est ensuite introduit simultanément dans ce mélange ainsi que dans la résine époxyde
seule afin d’obtenir l’ABTn et l’AHT. Enfin, les deux adhésifs sont débullés pendant
quinze minutes à 120 °C.
Pendant le débullage, la géométrie plan-plan, est placée dans le rhéomètre puis
chauffée à la température souhaitée : 80 °C ou 50 °C. Après la détermination du « zéro »
de l’entrefer, l’ABTn qui est le plus visqueux est introduit le premier, dès sa sortie de
l’enceinte à débuller. Il est important que sa température soit assez élevée, environ
100 °C, pour permettre un mouillage complet de la surface de la cuvette inférieure et
s’assurer d’une épaisseur uniforme. Cette dernière est calibrée en disposant au fond du
plateau un fil de pêche dont le diamètre coïncide avec l’épaisseur de joint souhaitée :
1 mm ou 0, 6 mm. Cette procédure est illustrée Figure 3.8a. L’AHT, quant à lui, est
retiré du four et refroidi à l’air jusqu’à ce que sa température atteigne les 80 °C ou 50 °C
requis. Le fil de pêche est retiré de l’ABTn puis déposé à sa surface afin de couler une
épaisseur d’AHT symétrique à celle de l’ABTn (Figure 3.8b). Le protocole, représenté
par la Figure 3.8c, s’achève par l’abaissement du plateau supérieur et par la mesure
précise de l’entrefer. A l’inverse de la partie précédente, il n’y a aucun temps d’attente
après la fermeture du four de l’appareil. Ainsi, les risques d’écarter les informations du
début de la diffusion sont réduits.
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(a) Disposition de l’ABTn (b) Disposition de l’AHT
(c) Disposition finale
Figure 3.8 – Disposition de l’ABTn et de l’AHT dans le rhéomètre pour un suivi de
cinétique de diffusion
3.3 Détermination du Domaine Viscoélastique
Linéaire
Le domaine viscoélastique linéaire est déterminé pour chacun des adhésifs. Il est
investigué pour des déformations de 10 %, 50 % et 100 %, ainsi que des entrefers de
0, 4 mm ; 0, 8 mm ; 1, 2 mm et 2 mm pour les températures de 50 °C et 80 °C.
3.3.1 Détermination du Domaine Viscoélastique pour l’AHT
Les Figures 3.9a et 3.9b illustrent respectivement l’évolution du module visqueux
de l’Adhésif Hautes Températures, AHT, en fonction de la déformation et de l’entrefer.
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Figure 3.9 – Evolution du module visqueux de l’AHT à 80 °C en fonction a) de la
déformation et b) de l’entrefer
Ces figures montrent une très forte incertitude sur la viscosité lorsque l’AHT subit
une déformation de 10 %. En effet, elle s’élève à 0, 5 Pa pour une valeur moyenne du
module visqueux de 0, 5 Pa, soit une incertitude de 100 %. La combinaison d’une faible
viscosité de l’adhésif ainsi que d’une faible déformation génère un couple de l’ordre de
10 2 g.cm. Cette valeur étant proche de la limite de détection du rhéomètre, explique
cette forte incertitude. Pour les déformations suivantes, cette incertitude est largement
diminuée du fait de l’augmentation du couple : à une déformation de 100 % l’incertitude
chute à 0, 002 Pa, soit une erreur inférieure à 1 % sur le module mesuré.
Malgré une forte incertitude aux faibles déformations, le module de perte connaît
une évolution constante à l’incertitude près. Par ailleurs, la diminution de l’entrefer
n’affecte pas la valeur du module. Par conséquent, à 80 °C le domaine viscoélastique
linéaire est respecté, quelle que soit la déformation et quel que soit l’entrefer. Ainsi,
à cette température, la cinétique de diffusion de l’AHT peut être étudiée pour des
dimensions comparables à celles d’un joint d’adhésif et pour de fortes déformations.
Il est à noter que les déformations devront être supérieures à 10 % afin de minimiser
l’incertitude sur les résultats de la mesure.
A 50 °C, les courbes obtenues sont identiques à celles de la Figure 3.9. La seule
différence réside dans la valeur plus élevée du module qui avoisine 0, 35 Pa.
3.3.2 Détermination du Domaine Viscoélastique pour l’ABTn
L’ABTn, Adhésif Basses Températures nanostructuré, est constitué de la même
matrice époxyde que l’AHT. A la différence de ce dernier, il est chargé soit avec du
M22N, copolymère polaire, soit par du M52, copolymère non-polaire. L’influence de
la fraction massique en tribloc sur la cinétique de diffusion sera investiguée dans un
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prochain paragraphe. Toutefois, la détermination du domaine viscoélastique linéaire
pour cet adhésif ne concernera que le mélange contenant 10 % en masse de copolymère
tribloc.
3.3.2.1 A 80 °C
L’évolution du module de perte pour chaque adhésif, contenant du M52 (Figure
3.10) et du M22N (Figure 3.11) est également représentée suivant la déformation, et
suivant l’entrefer.
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Figure 3.10 – Evolution du module visqueux de la matrice à 10 %wt de M52 à 80 °C
en fonction de la déformation a) et de l’entrefer b)
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Figure 3.11 – Evolution du module visqueux de la matrice à 10 %wt M22N à 80 °C
en fonction de la déformation a) et de l’entrefer b)
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Quelle que soit la nature du copolymère tribloc introduit dans la matrice époxyde,
l’allure des courbes s’en trouve bouleversée. Les valeurs de G” atteintes sont globale-
ment multipliées par un facteur 10 lorsque 10 % de M52 est incorporé dans la matrice,
et par 20 dans le cas M22N. Le couple mesuré par le rhéomètre s’en trouve aussi for-
tement augmenté puisqu’il atteint une valeur moyenne de 0, 11 g.cm pour le M52 et
de 0, 15 g.cm pour le M22N. Cette augmentation du couple permet amenuiser l’incerti-
tude de la mesure, notamment à une déformation de 10 %. De 100 % lorsque l’AHT est
étudié seul, elle chute à 7 % dès que 10 % en masse de M52 ou M22N est introduit dans
la matrice. Par ailleurs, un décrochement du module de perte apparaît. La variation
du module de perte en fonction de la déformation pour un entrefer donné, faible pour
10 % voire inexistant aux incertitudes près, n’est pas négligeable dès que la déformation
seuil de 50 % est atteinte (Figures 3.10a et 3.11a) et est indépendante de la polarité
du copolymère. La représentation de l’évolution du module visqueux en fonction de
l’entrefer (Figure 3.10b et Figure 3.11b) montre une chute de G” du mélange à base
de M52 pour un entrefer inférieur à 1, 2 mm, et du mélange à base de M22N pour un
entrefer inférieur à 0, 8 mm.
Ces observations amènent à conclure que l’introduction d’un copolymère tribloc,
peu importe sa nature, génère l’apparition d’un régime viscoélastique non-linéaire.
L’étendue de ce régime peut varier suivant la polarité du copolymère. Au regard des
valeurs du module visqueux, cette non-linéarité n’est pas imputable à la complaisance
de l’appareil. Dans ces conditions, l’étude de la cinétique de diffusion, dans le cas de
l’ATBn, se bornera à des déformations n’excédant pas 50 %. En outre, cette étude ne
pourra être menée à l’échelle d’un joint, puisqu’en deçà de 1, 2 mm la linéarité n’est
plus respectée.
Le résultat des expériences précédentes a montré des incertitudes moindres pour
une déformation de 100 %. L’incertitude sur la valeur du module visqueux est de 7 %
pour une déformation angulaire de 10 % ; tandis qu’elle chute à une valeur inférieure à
1 % pour une déformation de 100 %. Il est donc légitime de s’interroger sur la possibilité
d’étendre le régime linéaire vers cette déformation en faisant varier deux paramètres :
la fréquence de sollicitation (ω) et le diamètre du plateau supérieur (Ø). Dans leurs
travaux, Cassagnau et al. [Cassagnau 2004a] ont démontré qu’une baisse de la fréquence
provoque une diminution du taux de cisaillement (γ˙). La diminution de γ˙ permet de
conserver une déformation donnée. Par ailleurs, en réduisant la fréquence, les particules
ne sont que très peu déformées [Cassagnau 2004b]. Ainsi, chaque nanodomaine est
sollicité autour de sa position d’équilibre.
Afin de vérifier ces propos, la fréquence a été divisée d’un facteur 100. Le cas de
l’ABTn constitué de 10 % en masse de M22N est présenté à titre d’exemple. La Figure
3.12 compare l’évolution du module lorsque ω = 1 rad/s (Figure 3.12a) à celle pour
laquelle ω = 10 2 rad/s (Figure 3.12b).
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Figure 3.12 – Effet de la fréquence sur l’évolution du module visqueux à 80 °C dans
le cas de matrice époxyde contenant 10 % en masse de M22N
Cette figure démontre qu’il est possible d’accroître le domaine viscoélastique linéaire
vers les grandes déformations et ce, quel que soit l’entrefer. Cependant, l’abaissement
de la fréquence va au détriment du couple qui diminue lui aussi. Sa valeur tend alors
vers la limite de détection de l’appareil, engendrant subséquemment une hausse de
l’incertitude principalement pour γ = 10 %, puisque l’erreur sur la mesure devient de
nouveau de 100 %.
La seconde solution envisagée pour élargir le domaine linéaire est de diminuer le
diamètre du plateau. En effet, la déformation est régie par l’équation 3.1 :
γ =
Øθ
2H
(3.1)
Dans cette équation γ représente la déformation, Ø le rayon du plateau supérieur et
θ l’angle de déformation. D’après l’équation 3.1, la réduction du diamètre du plateau
permettrait de travailler à des entrefers plus faibles tout en maintenant une déformation
donnée. La Figure 3.13, propose, à titre d’exemple, de confronter l’évolution du module
visqueux d’une matrice époxyde chargée à 10 % en masse de M52, en fonction de
l’entrefer pour un diamètre de 40 mm (Figure 3.13a) et un diamètre de 20 mm (Figure
3.13b).
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Figure 3.13 – Effet du rayon du plateau sur l’évolution du module visqueux à 80 °C
dans le cas de matrice époxyde contenant 10 % en masse de M52
Les résultats exposés sur cette figure démontrent que le diamètre de plateau n’a
strictement aucun effet sur le module de perte. Il décroît dès que la déformation de
50 % est franchie. Une telle diminution du diamètre du plateau supérieur n’a donc
aucune influence sur la linéarité.
Par conséquent, dans le cas de l’ABTn, qu’il soit élaboré à partir du copolymère po-
laire ou non, l’étude de la cinétique de diffusion se restreindra à des entrefers supérieurs
ou égaux à 1, 2 mm et à des déformations n’excédant pas 50 %. Il est possible d’étendre
ce domaine viscoélastique linéaire à de faibles entrefers en diminuant la fréquence de
sollicitation et donc de travailler à des déformations supérieures à 50 %. Néanmoins, la
durée entre chaque mesure expérimentale augmente drastiquement avec la réduction de
la pulsation angulaire, pouvant entraîner une perte d’informations dommageable lors
de l’étude de processus évolutifs tels qu’un suivi de cinétique de diffusion d’espèces.
Donc, dans l’optique d’étudier la diffusion dans le DVEL et avec la plus grande exac-
titude possible, les essais seront menés à une pulsation de 1 rad/s, pour des entrefers
compris entre 2 mm et 1, 2 mm et pour un diamètre du plateau supérieur de 20 mm.
3.3.2.2 A 50 °C
Dans l’optique de mettre en évidence le rôle de la température sur la cinétique de
diffusion, un suivi est également effectué à 50 °C. Le domaine viscoélastique linéaire
doit donc être aussi défini à cette température. La procédure expérimentale établie
à 80 °C est répétée à 50 °C. Les Figures 3.14 et 3.15 illustrent l’évolution de G” en
fonction de la déformation ou de l’entrefer pour les deux copolymères triblocs.
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Figure 3.14 – Evolution du module visqueux de la matrice à 10%wt de M52 à 50°C
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Figure 3.15 – Evolution du module visqueux de la matrice à 10 %wt de M22N à 50 °C
Le profil de courbes est radicalement différent de celui observé sur les Figures 3.10
et 3.11. Tout d’abord, la chute de l’isotherme a provoqué la disparition de tout maintien
du module visqueux avec la déformation et l’entrefer. Des entrefers supérieurs à 2 mm
ont été testés dans le but de s’assurer que ce domaine ne soit rejeté vers des entrefers
plus grands. Par ailleurs, ces courbes mettent en lumière un nouveau comportement. Le
module chute de façon monotone au fur et à mesure que l’entrefer diminue. Cette chute
connaît un extremum pour un entrefer de 1, 2 mm, valeur à partir de laquelle le module
se met à croître. Allal [Allal 1991] a montré que, dans une configuration plan-plan,
l’existence d’une interface, de module GI et d’épaisseur ε qui peut induire une variation
du module de cisaillement mesuré dans une expérience d’écrasement (Figure 3.16). Dû
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au mouvement du plateau supérieur, l’échantillon subit une déformation angulaire. La
déformation et donc la contrainte mesurée, n’est pas homogène sur l’épaisseur (Figure
3.16).
Figure 3.16 – Génération de couches interfaciales dans une géométrie plan-plan [Allal
1991]
Allal a prouvé qu’un glissement à la paroi entraîne une diminution des modules G’
et G” avec l’entrefer. Cette interprétation est en accord avec la remontée du module
visqueux, pour un mélange contenant du M22N à de faibles entrefers, quand la pulsation
angulaire est divisée d’un facteur 100 (Figure 3.12). En effet, une faible sollicitation des
molécules près de la surface du plateau annule le risque de glissement des molécules. A
l’inverse, si l’interface est supposée vitreuse, une diminution de l’entrefer s’accompagne
d’une augmentation des modules. A l’évidence, la réalité expérimentale est comprise
entre ces deux cas extrêmes. Il est donc très probable que la chute de module observée
pour le ABTn soit imputée à un glissement à la paroi. La remontée quant à elle, peut
être attribuable au glissement qui s’estompe. L’entrefer étant faible, la pression devient
alors assez forte pour limiter ce phénomène. Par ailleurs, cette pression combinée au
cisaillement peut confiner les différentes molécules à la surface du plateau, donnant lieu
à un module plus élevé.
L’étude de la cinétique de diffusion de l’ABTn dans le domaine viscoélastique li-
néaire n’est pas possible à 50 °C. Néanmoins, afin de déterminer le rôle de la tempéra-
ture, des expériences de diffusion seront menées à 50 °C. L’aspect phénoménologique de
la diffusion reste valable. Par contre, les différentes courbes ne pourront être comparées
entre elles.
Résumé : La procédure choisie pour mettre en évidence la cinétique de diffusion
est de suivre l’évolution du module visqueux de cisaillement en fonction du temps par
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une étude rhéologique en mode dynamique. Deux conditions fondamentales doivent être
respectées : l’état liquide des joints adhésifs et un suivi réalisé dans le domaine vis-
coélastique linéaire. La température pouvant jouer un rôle prépondérant sur le phéno-
mène de diffusion, deux températures ont été fixées : 80 °C et 50 °C. L’investigation du
DVEL de chaque adhésif à ces deux températures montre des comportements différents.
L’AHT, constitué uniquement de la matrice époxyde, conserve un régime linéaire quels
que soient les déformations, l’entrefer et la température. L’ABTn quant à lui, possède
un comportement qui différe. A 80 °C, un régime non-linéaire apparaît pour un entre-
fer de 1 , 2 mm et à partir d’une déformation de 50 %. Ce régime peut évoluer vers un
régime linéaire par abaissement de la fréquence angulaire. Ce choix n’est pas judicieux
car le risque de perte d’informations sur la diffusion est important. La diminution de
l’isotherme donne lieu à un nouveau comportement pour les deux ABTn, révélant de
nouveaux phéomènes tels que le glissement aux parois d’autant plus compensé par un ef-
fet de confinement des chaînes que l’entrefer diminue. La cinétique de diffusion pourra
donc être effectuée dans un régime linéaire à 80 °C, à condition que la déformation
n’excède pas 50 % et pour des entrefers supérieurs ou égaux à 1 , 2 mm. Par contre,
à 50 °C le suivi de la diffusion dans le régime linéaire n’est pas possible. Seul l’aspect
phénoménologique pourra être discuté.
3.4 La Diffusion
Cette étude concerne la compréhension des phénomènes physiques qui régissent la
diffusion à travers l’étude de l’influence de quatre paramètres que sont : la température,
l’entrefer, la fraction et la polarité des copolymères triblocs.
Les expériences de suivi cinétique présentées dans cette partie, sont menées en
configuration plan-plan entre une cuvette de diamètre de 50 mm et un plateau de
diamètre 20 mm. La déformation angulaire a été fixée à 50 % et la pulsation à 1 rad/s.
3.4.1 Diusion menée à 80 °C
A cette température, l’étude de cinétique de diffusion est menée pour un entrefer
total de 2 mm, dont 1 mm d’ABTn et 1 mm d’AHT. Cette bicouche est déformée à
50 % à une pulsation de 1 rad/s. Les Figures 3.17a et 3.17b représentent respectivement
l’évolution du module de perte G” en fonction du temps pour un ATBn chargé de 10 %
en masse de M52 et de M22N.
117
3.4 Etude de la cinétique de diffusion
0 2000 4000 6000 8000−0.2
−0.1
0
0.1
0.2
0.3
0.4
0.5
0.6
Temps (s)
G
" (
Pa
)
 
 
(a) ABTn contenant 10% en masse de M52
0 1000 2000 3000 40000
0.1
0.2
0.3
0.4
0.5
0.6
0.7
0.8
0.9
temps (s)
G
" (
Pa
)
 
 
(b) ABTn contenant 10% en masse de M22N
Figure 3.17 – Diffusion à 80 °C pour un entrefer total de 2 mm
Les courbes issues de cette expérience sont assez bruitées du fait d’un couple faible :
10 2 g.cm. Toutefois, plusieurs observations peuvent être faites. Chacune d’elles peut
être découpée en deux zones : une phase ascendante allant jusqu’à 1000 s, pour l’ABTn
contenant du M52, et 2000 s pour le M22N. Cette phase est immédiatement suivie
d’une stabilisation du module visqueux. Cette croissance de la viscosité laisse donc
présager que l’interdiffusion entre les deux joints est bien effective. Il est probable lors
de la stabilisation du module, que la diffusion soit totale. En effet, l’AHT et l’ABTn
contiennent les mêmes molécules époxydes compatibles ou miscibles avec le bloc PMMA
des deux copolymères. Par conséquent, le prépolymère époxyde de l’AHT est un solvant
pour le M52 et le M22N et devrait permettre la dilution de l’ABTn par homogénéisation
de la concentration du copolymère sur l’épaisseur totale de la bicouche.
Si la diffusion est totale sur l’ensemble de l’épaisseur de 2 mm, la valeur du module
visqueux, après stabilisation, devrait correspondre à celui d’un mélange contenant 5 %
en masse de copolymère. La Figure 3.18, qui représente la superposition de la courbe
de diffusion et de la valeur du module visqueux d’un mélange contenant 5 % en masse
de M52 et de M22N, confirme une diffusion totale par dilution.
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Figure 3.18 – Superposition des modules visqueux à 80 °C de mélanges contenant 5 %
en masse de copolymères aux courbes de diffusion
Cette conclusion est par ailleurs entérinée par des essais de spectroscopie infrarouge
réalisés à 50 °C sur l’épaisseur de l’échantillon final (Figure 3.19). Le principe de fonc-
tionnement de la spectroscopie infrarouge est présentée en Annexe A.1. La signature
infrarouge de chaque composé, exposée dans le Chapitre 2, met en évidence une bande
à 1729 cm 1 qui correspond à la vibration de la liaison carboxyle acrylate uniquement
présente dans les copolymères. Afin de voir si la diffusion est effective sur l’ensemble de
l’épaisseur de la bicouche, un spectre infrarouge a été réalisé de chaque côté de cette
dernière en fin de diffusion. Un spectre a également été fait dans le cas d’une absence
de diffusion : une fois l’AHT déposé sur l’ABTn, le système est immédiatement réticulé
empêchant une interdiffusion.
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Figure 3.19 – Microscopie infrarouge réalisée sur l’épaisseur des échantillons en fin de
diffusion
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Les spectres laissent apparaître une vibration à 1733 cm 1 présente sur l’ensemble
de l’épaisseur de la bicouche. Du fait du changement d’environnement chimique, cette
bande est légèrement plus haute que celle observée pour le M22N et le M52 seuls.
Elle est cependant caractéristique de la liaison carbonyle acrylate présente dans les
copolymères, ce qui confirme une diffusion totale.
Les expériences rassemblées dans les Figures 3.18 et 3.19 ont permis de mettre en
évidence que la diffusion est bien effective. Elle se déroule lors de la première phase.
La littérature s’intéresse largement à ce phénomène.
En se plaçant dans le cas général, Φ représente la fraction volumique en particules.
En présence d’un gradient de fraction volumique ∂Φ
∂x
, il apparaît un flux de particules !
j relié ∂Φ
∂x
par la loi de Fick, équation 3.2.
~j =  D∂Φ
∂x
(3.2)
Où D représente le coefficient de diffusion. Soit l’équation 3.3 de conservation.
∂Φ
∂t
=  ∂
~j
∂x
(3.3)
En combinant les équations 3.2 et 3.3 il en vient l’équation de diffusion 3.4.
∂Φ
∂t
= D
∂2Φ
∂x2
(3.4)
Cette équation a pour solution la relation 3.5.
Φ (x, t) = (4piDt) 
1/2 .exp

  x
2
4Dt

(3.5)
Le profil de concentration est gaussien et s’élargit au cours du temps, équation 3.6.
< x2 >= 2.D.t (3.6)
Le prépolymère époxyde, de par sa dimension, est assimilable à un solvant dont
la diffusion dans un milieu condensé répond, en première approximation, à une loi
fickienne de la forme de l’équation 3.4. Plus généralement, la diffusion de deux poly-
mères A et B dépend de leur niveau de miscibilité. A l’état liquide, l’énergie libre F
du mélange A-B est décrit par la théorie de Flory-Huggins. Par site, l’énergie libre F
est donnée par l’équation 3.7.
F
kT
=
Φ
NA
lnΦ +
1  Φ
NB
ln (1  Φ) + χ.Φ (1  Φ) (3.7)
Dans cette équation Φ représente la fraction volumique de A et NA et NB corres-
pondent au degré de polymérisation de A et B. A partir de l’équation de conservation
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de la masse et du bilan des forces d’interaction entre monomères A et B, il en découle
l’expression 3.8 du coefficient de diffusion mutuelle D, calculé à partir du coefficient
d’auto-diffusion D1 d’un solvant dans une solution polymère [Brochard 1983].
D = D1 (1  Φ)2 . (1  2χΦ) (3.8)
χ est calculé à partir d’un relation semi-empirique donnée par l’équation 3.9
[Bristow and Watson 1958].
χ = 0, 35 +
V1
RT
(δ1   δ2)2 (3.9)
Dans cette équation V1 représente le volume molaire du solvant, δ1 et δ2 sont respec-
tivement les paramètres de solubilité du solvant et du polymère. D1 peut être calculé
par la théorie du volume libre.
Deux cas sont possibles lors de la diffusion polymère-polymère : soit les deux poly-
mères sont constitués de petites molécules et leur diffusion répond à une loi fickienne,
soit un des deux polymères est constitué en partie (si soluté) ou entièrement de mo-
lécules de masse moyenne supérieure à la masse entre points d’enchevêtrements : la
cinétique de diffusion s’éloigne de la diffusion fickienne. La cinétique de diffusion à
80 °C pour les mélanges à 10 % de M52 et M22N est représentée, en échelle logarith-
mique sur la Figure 3.20.
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Figure 3.20 – Tracé de ln(G00) = f(ln(t)) pour les premiers temps de diffusion à 80 °C
Le coefficient directeur est de 0,24 et 0,39 respectivement pour les mélanges à base
de M52 et de M22N. Il est à noter que la diffusion a déjà commencé au premier point de
mesure, ce qui contribue à une forte incertitude sur la mesure du coefficient directeur.
La diffusion ne répond pas à un comportement fickien.
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A l’échelle moléculaire, il existe des mouvements (vibrations et rotations de liai-
sons) à des fréquences typiques de 1011 Hz à 1012 Hz. Le modèle de Rouse est le pre-
mier modèle qui a été proposé pour décrire la dynamique des polymères, c’est-à-dire
qui se propose d’interpréter des résultats macroscopiques en se fondant sur une des-
cription microscopique du mouvement des chaînes polymères [Rouse 1953]. Il permet
une présentation simple des concepts de base de la dynamique d’une chaîne linéaire.
Ici, l’intérêt est porté sur les mouvements lents, qui vont permettre de faire le lien avec
les comportements macroscopiques, ce qui permet de se placer donc d’emblée à une
échelle grande devant l’échelle moléculaire. Une représentation statistique de la chaîne
linéaire flexible est considérée. Elle baigne dans un milieu fluide (solvant ou autres
chaînes formant un liquide). Les approximations suivantes sont faites :
– la chaîne a une statistique gaussienne
– il n’y a pas d’interactions hydrodynamiques à longue portée.
Le modèle de Rouse décrit une relaxation de toute la chaîne, par des mouvements
tout le long de la chaîne. Les mouvements sont décrits par un ensemble de modes de
longueur d’onde variable, avec différents temps de relaxation tels que le temps de Rouse
est τR = N2τ0. N correspond au nombre de segments de la chaîne statistique et τ0 le
temps élémentaire à un segment.
Par contre, dans un milieu condensé, tel qu’un polymère à l’état fondu, la chaîne
est soumise à des obstacles de la part des autres chaînes, dû au fait que les chaînes
ne peuvent ni s’interpénétrer ni se croiser : ceux sont les enchevêtrements. La chaîne
est alors confinée dans un tube, et ne peut se déplacer que le long d’elle-même, et non
transversalement au-delà d’une distance comparable au diamètre du tube représenté
ci-dessous (Figure 3.21).
Figure 3.21 – Confinement d’une chaîne polymère dans un tube
Le mouvement de la chaîne est alors représenté comme une reptation, c’est-à-dire
une diffusion le long d’un tube délimité par des obstacles de longueur caractéristique
Ne : nombre de segments entre enchevêtrements. Plus précisément, le mouvement est
celui d’un ver de terre, qui « stocke » de la longueur et la libère un peu plus loin.
De Gennes [de Gennes 1980, de Gennes 1988, de Gennes 1992] puis Doi et Edwards
[Doi and Edwards 1986] ont montré que pour des temps d’observation inférieurs ou
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égaux aux temps de relaxation de Rouse, le module de cisaillement complexe d’un
polymère enchevêtré à l’état fondu évolue en fonction de t1/4, alors que pour des temps
supérieurs au temps de reptation, les temps longs, le module évolue suivant t1/2. Ce cas
correspond à un nombre de segments de chaînes N supérieur à Ne. La dynamique est
affectée. Les modes de Rouse de longueur d’onde trop grande ne peuvent être excités.
A l’inverse, dans le cas où N est inférieur à Ne alors la dynamique de la chaîne
n’est pas affectée par les obstacles. Dès lors, tous les modes de Rouse peuvent être
excités. Sachant que le temps de Rouse dépend du nombre de segments composant la
chaîne polymère, une variation du module de relaxation donné par une loi tp, p pouvant
atteindre 0,5 pour le temps de Rouse le plus long, peut être attendue.
En régime dilué, les macromolécules peuvent totalement relaxer. Ce régime est
proche de celui d’un polymère non enchevêtré à l’état fondu. La représentation de
la viscosité en fonction de la concentration massique de copolymères (Figure 2.29)
a prouvé que pour des concentrations inférieures à 8 % - 10 %, les mélanges sont en
régime dilué et contiennent peu de moles de copolymères à hautes masses moléculaires,
comparativement aux molécules de résine de faibles poids moléculaires. Dans ce régime,
les molécules relaxent suivant le mode de Rouse expliquant la valeur de 0,24 pour le
mélange contenant du M52 et de 0,39 pour celui contenant du M22N.
Dans la partie précédente, l’étude de cinétique de diffusion ne s’est intéressée qu’à
des entrefers de 2 mm. Or, dans la pratique les dimensions des joints avoisinent les
200 µm. Bien que le basculement d’un régime linéaire vers un régime non-linéaire se
produisant pour des entrefers proches de 1, 2 mm, ait déjà été démontré, la Figure 3.22
superpose le suivi cinétique pour 2 mm et 1, 2 mm d’entrefer.
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Figure 3.22 – Superposition des cinétiques de diffusion à 80 °C pour des entrefers
totaux de 2 mm et 1, 2 mm
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Quelle que soit la nature du copolymère, les étapes de diffusion qui étaient pré-
sentes à 2 mm se retrouvent à 1, 2 mm, entrefer pour lequel les mesures sont effectuées
dans le régime viscoélastique linéaire. L’entrefer n’affecte donc pas l’allure des courbes
de cinétique dans lesquelles une phase ascendante du module visqueux précède sa sta-
bilisation. La diffusion a conduit à une dilution de l’ABTn en créant un mélange à
5 % de concentration massique en copolymère, pourcentage pour lequel le régime de
viscoélasticité linéaire est très probablement respecté à ces entrefers.
3.4.2 Diusion menée à 50 °C
3.4.2.1 Mélanges contenant 3 % en masse de copolymères
La fraction massique en copolymère de l’ABTn qui était au départ de 10 % est
réduite à 3 %. Afin d’avoir un couple suffisant, les expériences sont uniquement menées
à 50 °C, Figure 3.23.
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Figure 3.23 – Diffusion à 50 °C pour un entrefer total de 2 mm et une fraction massique
en copolymère dans l’ABTn de 3 %
L’allure globale des courbes des Figures 3.23a et 3.23b se rapproche de celle observée
pour une diffusion effectuée à 80 °C pour 10 % en masse de copolymères, à savoir une
phase croissante monotone suivie d’une stabilisation.
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Figure 3.24 – Superposition des modules visqueux à 50 °C de mélanges contenant
1, 5 % en masse de copolymères aux courbes de diffusion
Les Figures 3.24a et 3.24b démontrent que les modules visqueux atteints corres-
pondent à ceux des mélanges équivalents, à savoir des mélanges à 1, 5 % en masse de
copolymères, ce qui prouve une diffusion complète sur l’ensemble de l’entrefer de 2 mm,
comme pour des diffusions réalisées à 80 °C entre deux couches de AHT et de ABTn
contenant 10 % en masse de copolymères. Or, à cette température, les essais ont été
effectués dans le régime de viscoélasticité linéaire ce qui laisse logiquement supposer
que les cinétiques à 50 °C pour des ABTn contenant 3 % en masse sont réalisées en
régime viscoélastique linéaire. De plus, ce résultat est appuyé par la Figure 3.25 qui
compare les cinétiques de diffusion réalisées à 2 mm et 1, 2 mm, puisque les modules vis-
queux après diffusion sont égaux. Ils montrent une bonne superposition des différentes
évolutions des modules visqueux.
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Figure 3.25 – Superposition des courbes de cinétique de diffusion à 50 °C de mélanges
contenant 3 % en masse de copolymères pour des entrefers totaux de 2 mm et 1, 2 mm
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Figure 3.26 – Tracé de ln(G00) = f(ln(t)) pour les premiers temps de diffusion à 3 %
Enfin, le calcul des pentes de diffusion (Figure 3.26) révèle une dynamique de chaînes
régie par le modèle de Rouse malgré l’évolution de la diffusion suivant t0,19, pour le
mélange contenant 3 % en masse de M52 qui semble assez faible. Néanmoins, les valeurs
calculées pour ces mélanges affichent un coefficient de corrélation r2 plus faible qu’à
10 % du fait des faibles couples mesurés.
3.4.2.2 Mélanges contenant 10% en masse de copolymères
Pour des mélanges contenant 10 % en masse de copolymère, l’interprétation des
résultats est rendue plus délicate : le suivi de la cinétique n’est plus effectué dans
le domaine viscoélastique linéaire. Les différentes courbes ne pourront donc pas être
comparées entre elles. Les courbes de diffusion obtenues avec chaque copolymère seront
tout de même mises en vis-à-vis, dans la Figure 3.27, pour une facilité d’interprétation.
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Figure 3.27 – Diffusion à 50 °C pour un entrefer total de 2 mm
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Une baisse de 30 °C de la température change quelque peu l’allure des coubes. Tout
d’abord la dispersion des points est beaucoup plus réduite : le couple est multiplié par
un facteur 10 entre 80 °C et 50 °C. Les viscosités sont plus importantes, ce qui va dans
le sens d’une chute de température. La différence notoire réside dans l’allure même
des courbes qui commencent par un palier. Plus précisément, une première chute de
viscosité suivie du palier apparaît. Cette chute est attribuable à l’homogénéisation de
la température, qui en augmentant pour atteindre son isotherme après fermeture du
four, provoque la diminution de la viscosité. Cette première phase s’étend jusqu’à 1000 s
lorsque l’ABTn est formulé avec le M52 et jusqu’à 2000 s avec le M22N.
La valeur du palier est proche de celle du module de l’AHT seul. En effet, à cette
température l’AHT possède un module G” de 0, 35 Pa, tandis que l’ABTn constitué
de 10 % de M52 a un module d’environ 7, 04 Pa et celui contenant 10 % de M22N
14, 75 Pa. Par conséquent, les paliers initiaux, pour une diffusion réalisée avec les copo-
lymères M52 et M22N, ayant une valeur respective de 0, 88 Pa et 2, 33 Pa, confirment
bien l’asservissement du début de la diffusion par le module G” de l’Adhésif Hautes
Températures.
Cassagnau et al. [Cassagnau 2004a] ont étudié l’évolution de la viscosité de mélanges
miscibles d’un polymère fondu : l’Ethylène-Acétate de Vinyle (EVA), avec un solvant :
le phtalate de diéthyl-2-hexyle (DOP). L’EVA a un indice de fluidité de 420 et le DOP
possède une masse molaire de 400 g/mol. Le suivi de la viscosité a été fait en régime
permanent pour des vitesses de cisaillement comprises entre 0, 15 s 1 et 150 s 1. La
configuration choisie est proche de celle de ce chapitre. Seul le plateau supérieur diffère :
il est strié afin d’éviter tout glissement à la paroi. Il met en évidence un phénomène de
lubrification à l’interface polymère/solvant qui participe à l’abaissement de la valeur
de ce premier palier. La durée de cette lubrification est d’autant plus importante que la
différence entre les viscosités des deux matériaux est marquée. La lubrification prend
fin avec l’augmentation de la viscosité, due à la migration du solvant dans le polymère.
A 140 °C, température à laquelle Cassagnau et al. mènent l’expérience, le DOP et
l’EVA possèdent respectivement une viscosité de 2.10 3 Pa.s et de 80 Pa.s . Nonobstant
l’observation de ce phénomène, surtout pour une vitesse de cisaillement élevée : 150 s 1,
il demeure présent pour des vitesses plus faibles telles que 15 s 1. Or, à cette vitesse
de cisaillement, la vitesse peut être assimilable à la pulsation angulaire. Pour rappel,
les expériences de cinétique de diffusion sont effectuées à une pulsation ω = 1 rad/s.
Cependant, le rapport de viscosités inférieur à 100 entre les deux couches de AHT et
ABTn est 100 fois plus faible que celui entre la couche de DOP et d’EVA. L’hypothèse
d’un glissement est donc exclu dans le cas de notre étude.
Ce palier est absent à 80 °C car la cinétique de diffusion a démarré avant le premier
point de mesure.
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Comme pour les expériences de diffusion menées à 80 °C, G” croît jusqu’à un second
palier. La représentation de la variation du module de perte en fonction du temps en
double logarithme (Figure 3.28) montre une variation en t0,74 si l’ABTn contient du
M52 et en t0,58 si l’ABTn contient du M22N.
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Figure 3.28 – Tracé de ln(G00) = f(ln(t)) pour les temps de diffusion à 50 °C
La dynamique de relaxation des chaînes durant la diffusion s’éloigne du modèle de
Rouse.
Sur les Figures 3.29a et 3.29b, il est clair que les viscosités des mélanges équivalents
sous-estiment celles de fin de diffusion. Ces dernières correspondraient plutôt à des
viscosités de mélange contenant 6 % à 7 % en masse de copolymère.
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Figure 3.29 – Superposition des modules visqueux à 50 °C de mélanges contenant 5 %
en masse de copolymères aux courbes de diffusion
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Quand le matériau est cisaillé, des contraintes normales se rajoutent aux contraintes
tangentielles. Comme indiqué précédemment, au voisinage des plateaux se crée une
nouvelle surface, appelée interface. Cette interface est considérée comme un volume
où existe un gradient de propriétés dû à un gradient de dynamique moléculaire. Il est
alors possible de supposer que les macromolécules proches de la surface adoptent une
configuration de chaînes adsorbées influençant des chaînes situées plus loin par effet de
couplage. L’hypothèse qu’une « peau » se soit créée au contact de la surface implique
une augmentation locale de la concentration du milieu. Dès lors, les interactions hydro-
dynamiques doivent être prises en compte, contrairement au modèle de Rouse. Zimm
[Zimm 1956] a montré que la viscosité varie en une loi de puissance en t2/3 dans le cas
idéal (chaîne gaussienne) ou en t5/9 pour des macromolécules gonflées. Les cinétiques
de diffusion des mélanges à base de M22N et de M52 répondent à ces lois de puissance.
Par ailleurs, il est à rappeler qu’en-deçà de la concentration micellaire critique (cmc),
notée Φ0, le bloc A d’un copolymère miscible, est gonflé par le solvant, tandis que le
bloc B, immiscible, s’agrège sur lui-même. Le copolymère est dispersé de manière ho-
mogène. Au-delà de la concentration Φ0, une partie des blocs B se ségrège pour former
des micelles, dont l’écorce est formée par des blocs A [Chu 1995]. La solution passe
d’un régime dilué à un régime semi-dilué. Les micelles s’organisent alors en structures
fortement ordonnées, donnant à la solution un caractère élastique : un pseudo-cristal
s’est formé. L’hypothèse d’une concentration locale de la « peau » correspondant à un
régime semi-dilué peut être émise. De plus, ce phénomène de confinement est corroboré
à la fois par l’augmentation de la viscosité à l’équilibre, et celle du temps de stabilisa-
tion du module lorsque l’épaisseur des couches est diminuée, comme en témoignent la
Figure 3.30, montrant l’écart entre des échantillons d’épaisseurs 2 mm et 1, 2 mm pour
un mélange contenant 10 %.
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Figure 3.30 – Superposition des cinétiques de diffusion de M52 à 50 °C pour des
entrefers totaux de 2 mm et 1, 2 mm
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Figure 3.31 – Superposition des cinétiques de diffusion de M22N à 50 °C pour des
entrefers totaux de 2 mm et 1, 2 mm
La superposition des cinétiques de diffusion de M22N pour deux entrefers différents
montre (Figure 3.31) que la réduction de l’entrefer n’a pas le même impact sur la
cinétique de diffusion suivant la nature du copolymère. Certes, le temps et le module
visqueux à l’équilibre de diffusion ont augmenté pour un entrefer de 1, 2 mm comme
pour les mélanges à base de M52. Cependant, il apparaît un régime à deux cinétiques
avec la diminution de l’épaisseur. La notion de glissement ne peut pas être émise, car
le module à l’équilibre est supérieur pour un entrefer de 1, 2 mm. La différence majeure
entre le M52 et le M22N réside en la présence d’un agent polaire dans le M22N. Il
est possible que, lors du confinement, le nombre de chaînes de PMMA « polaires »
augmente avec la diminution de l’entrefer. Cette augmentation permettrait de générer
des interactions intermoléculaires et intramoléculaires via des liaisons de Van der Waals
et des ponts hydrogènes, augmentant la cohésion entre les chaînes responsable du second
régime de diffusion.
Résumé : La cinétique de diffusion est principalement pilotée par la dilution de
l’ABTn : une résine époxyde contenant 10 % en masse de copolymères, avec une résine
de même nature non-chargée (AHT), En effet, la faible masse moléculaire du système
DGEBA-MDEA, 331 g/mol, en fait un solvant pour les macromolécules de copolymères
de haut poids moléculaire (95000 g/mol) pour le M52 et 94000 g/mol pour le M22N).
Cette diffusion est inuencée par les quatre paramètres que sont la température,
l’entrefer, la fraction massique initiale de copolymères dans l’ABTn ainsi que la nature
du copolymère. L’effet premier de la température a déjà été mis en évidence lors de la
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détermination du domaine viscoélastique linéaire. Une baisse de ce paramètre déplace le
domaine viscoélastique linéaire vers un domaine non-linéaire. Par ailleurs, cette même
baisse favorise l’apparition d’un phénomène de confinement des chaînes qui vient se
superposer à la dilution. Cet effet de confinement est accru par une chute de l’entrefer.
Finalement, une baisse de la fraction massique permet de recouvrir le DVEL à basses
températures et de retrouver un comportement rhéologique identique à celui observé à
80 °C. Or, quelle que soit la configuration choisie, la diffusion est totale sur l’ensemble
de l’épaisseur du joint créé. L’effet de chacun de ces trois facteurs -température, pour-
centage de copolymères et entrefer- ne peut être évalué séparément des autres, car les
trois sont couplés entre eux. Enfin, l’inuence de la  polarité  du copolymère M22N
est beaucoup moins évidente. Elle semble exacerber l’effet de confinement lors de la
diminution de l’entrefer.
3.5 Modélisation de la Cinétique de Diffusion
Cette dernière partie concerne la modélisation de la cinétique de diffusion. Pour ce
faire, une première partie est consacrée à la construction du modèle. Dans un second
temps ce dernier sera confronté aux données expérimentales.
3.5.1 Fondements du modèle
Précédemment, dans le but d’appréhender expérimentalement la cinétique de dif-
fusion, les deux adhésifs ont été placés entre les plateaux parallèles du rhéomètre. Une
couche d’ABTn est recouverte d’une couche d’AHT. De part la configuration des échan-
tillons dans le rhéomètre, les épaisseurs d’adhésifs (2 mm et 1, 2 mm) restent faibles par
rapport à la surface du plateau (20 mm de diamètre). Par conséquent, l’hypothèse d’une
diffusion unidirectionnelle suivant la direction x, orthogonale aux deux couches, peut
être admise.
Comme indiquée dans la partie antérieure, le phénomène de dilution s’effectue vers
la solution de plus haute concentration en copolymères, à savoir l’ABTn, par diffusion
mutuelle entre les triblocs et les monomères d’époxyde (Figure 3.32).
Figure 3.32 – Schématisation de la diffusion de l’AHT vers l’ABTn
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Sur cette figure, e1 représente l’épaisseur de l’ABTn et e2 celle de l’AHT. Durant la
diffusion, un front de molécules du système époxyde-amine pénètre dans l’ABTn. Au
fur et mesure que ce front progresse dans l’adhésif, deux zones se créent. La première,
proche du plateau inférieur, qui n’est pas affectée par la diffusion. Elle est identifiée par
la zone en bleu sur la Figure 3.32. Sa composition est donc identique à la composition
initiale de l’ABTn. La seconde, proche de l’interface, voit sa composition évoluer au
au cours de la progression des molécules provenant de l’AHT. Il est utile de rappeler
que ces dernières, de part leurs dimensions, sont assimilables à un solvant qui dilue la
phase copolymère. A cette interphase, la concentration en copolymère inférieure à la
concentration initiale évolue au cours de la dilution.
Par voie de conséquence, il est possible de considérer que l’ABTn comprend deux
phases : une phase non diluée, pour laquelle la viscosité correspond à la viscosité initiale,
et une phase modifiée dont la viscosité évolue avec la dilution. Nous proposons, en
première approche de modéliser la viscosité de l’ABTn liquide en posant :
η1 (Φ1) = Φ1.η1M + (1  Φ1) .η1nM (3.10)
Dans ce modèle en parallèle, η1nM et η1M représentent la viscosité de la phase
non-modifiée et de la phase modifiée et Φ1 la fraction volumique de phase modifiée.
Le prépolymère époxyde migre de l’AHT vers l’ABTn. De ce fait, la viscosité η2
de l’AHT reste constante au cours de la diffusion mais son épaisseur s’amenuise. Il est
donc possible d’écrire le système d’équations 3.11, illustrant l’évolution de la viscosité
dans chacun des adhésifs :8<:η1 (Φ1) = Φ1.η1M + (1  Φ1) .η1nMη2 (Φ1) = η2 (3.11)
Quand un système multicouches est cisaillé entre deux plateaux parallèles, il y a
continuité des contraintes à l’interface. En outre, la déformation totale est la somme de
la déformation de chaque couche [Lin 1991]. Les viscosités des deux couches peuvent
donc être reliées entre elles par un modèle en série de Maxwell [Bousmina 1999] reliant
la viscosité du système à celles des deux solutions de polymères.
L’ABTn étant nanostructuré, il est fort probable que la progression système DGEBA-
MDEA dans l’ABTn soit fortement ralentie. Ainsi, l’évolution de la fraction volumique
de copolymère sur l’ensemble de l’épaisseur des deux couches peut s’écrire suivant
l’équation 3.12 [Lestriez 2001, Kim 2003, Lamnawar 2008].
Φ1 (x) = Φ1 (1) + [Φ1 (0)  Φ1 (1)] .e Bx (3.12)
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Dans cette expression, Φ1(0) représente la fraction volumique initiale de la phase
modifiée et Φ1 (1) la fraction volumique atteinte lors de la stabilisation de la viscosité,
B étant une constante reliée à l’effet de ralentissement. Les molécules diffusantes d’AHT
sont de petites tailles. Elles pénètrent la couche d’ABTn d’une profondeur x, ayant une
surface S infinie comparée à x (Figure 3.33).
Figure 3.33 – Schématisation de la pénétration de AHT dans ABTn
Classiquement, le flux de molécules diffusantes suivant la direction x est fonction
de tn, avec n = 1/2 dans le cas d’une diffusion fickienne. La loi du flux diffusant peut
donc être posée sous la forme de :
ΦDiffusant = α.t
n =
x.S
e1.S
(3.13)
d0ou` x = β.tn
Ainsi, en combinant les équations 3.11, 3.12 et 3.13 il en résulte la relation 3.14
exprimant l’évolution de la viscosité au cours du temps pour le système ABTn/AHT.
1
η(t)
=
Φ1 (1) + [Φ1 (0)  Φ1 (1)] .e Γtn
fΦ1 (1) + [Φ1 (0)  Φ1 (1)] .e Γtng .η1M + f1  (Φ1 (1) + [Φ1 (0)  Φ1 (1)] .e Γtn)g .η1nM
(3.14)
+
1   Φ1 (1) + [Φ1 (0)  Φ1 (1)] .e Γtn
η2
Avec Γ = B  β
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A t=0, l’AHT n’a pas commencé à diffuser dans l’ABTn d’où Φ1(0) = 0. Qui plus
est, la spectroscopie infrarouge a montré que la diffusion était totale sur l’ensemble de
l’épaisseur de la bicouche, donc Φ1(1) = 1. Ainsi, cette équation après factorisation
peut se réduire à la relation 3.15.
1
η (t)
=
1  e Γtn
η1M + (η1nM   η1M) .e Γtn +
e Γt
n
η2
(3.15)
Suivant les combinaisons de la température, de l’entrefer, de la polarité et de la frac-
tion massique en copolymère, les résultats expérimentaux ont montré que la cinétique
de diffusion résulte d’une compétition entre la diffusion et le confinement. Ce dernier a
pour effet de ralentir de façon exponentielle le mouvement des molécules [Allal 1991].
La viscosité est donc également multipliée par un facteur exponentiel, d’après la rela-
tion 3.17. 8<: η1(t) = η1 (Φ1(t)) eKHη2(t) = η2  eKH (3.16)
Où K est une constante représentant le poids de l’effet de confinement et H est
l’entrefer. L’équation 3.14 peut alors s’écrire sous la forme :
1
η(t)
=
1  e Γtn
[η1M + (η1nM   η1M) .e Γt] eKH +
e Γt
n
η2  eKH (3.17)
3.5.2 Mise à l’épreuve du Modèle
Les paramètres du modèle, proposé dans l’équation 3.17, sont déterminés par mé-
thode itérative de minimisation. A partir des valeurs expérimentales du module vis-
queux G” en fonction du temps issues des différentes courbes de diffusion obtenues à
80 °C et 50 °C, le logiciel calcule la valeur des paramètres Γ, n et K. Afin de juger de
la pertinence du modèle, les courbes expérimentales sont superposées à celles calculées
par la relation 3.17.
3.5.2.1 Détermination des paramètres Γ, n et K pour des cinétiques de
diusion à 80 °C
Le Tableau 3.1 regroupe les paramètres qui ont été fixés. Dans le modèle, la valeur de
la viscosité η1M varie en fonction de la diffusion. Cependant pour des concentrations en
copolymères inférieures à 10 %, la Figure 2.28, représentant la variation de la viscosité
en fonction de la concentration, montre une faible variation de la viscosité de la phase
1 pour des concentrations en copolymères inférieures à ou égales à 10 % en masse.
L’hypothèse de prendre une valeur moyenne est donc faite. La Figure 3.34a et la Figure
3.34b représentent respectivement la superposition des courbes expérimentales simulées
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pour un ABTn constitué de 10 % en masse de M52 ou de M22N.
Matériaux η1nM (Pa) η1nM-η1M (Pa) η2 (Pa)
10 % en masse de M52, H = 2 mm 1,22 0,7 0,057
10 % en masse de M22N, H = 2 mm 2,33 1,6 0,057
Table 3.1 – Valeurs expérimentales des viscosités à 80 °C
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Figure 3.34 – Superposition des courbes expérimentales et du modèle à 80 °C,
Φmassique copo = 10 %
Malgré une forte dispersion des points expérimentaux, la Figure 3.34a et la Figure
3.34b montrent une bonne corrélation entre l’expérience et le modèle. Le Tableau 3.2
regroupe les valeurs de n, Γ et K qui ont été calculées suivant l’équation 3.17.
Matériaux n Γ K
10 % en masse de M52, H = 2 mm 0,3 0,3  0
10 % en masse de M22N, H = 2 mm 0,4 0,25  0
Table 3.2 – Valeurs de n, Γ et k calculées par le modèle à 80 °C, Φmassique copo = 10 %
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La valeur de K, représentant l’effet de confinement dans le modèle tend vers 0,
c’est-à-dire qu’à 80 °C l’effet de confinement est quasiment nul. Cette valeur confirme
la présence uniquement de la dilution lors du suivi de la cinétique diffusion. Elle justifie
également que les expériences ont bien été effectuées dans le domaine viscoélastique
linéaire.
L’exposant « n » a une signification physique bien précise puisqu’il permet de définir
la variation du flux diffusant, donc la dynamique de relaxation des molécules. « n »
a une valeur de 0,3 dans le cas d’une diffusion menée avec le M52 et de 0,4 dans
le cas du M22N. Dans la deuxième partie de ce chapitre, la double représentation
logarithmique du module visqueux G’’ en fonction du temps (Figure 3.18a et Figure
3.18b) révèle que G” évoluait suivant t0,24 pour M52 et t0,39 pour M22N. Les valeur de
ces exposants sont très proches de celles qui ont été calculées ici. Elles confirmeraient
donc que le mouvements des molécules diffusantes seraient soumises principalement à
une dynamique de Rouse.
3.5.2.2 Détermination des paramètres Γ, n et K pour des cinétiques de
diusion à 50 °C
A 50 °C le modèle a été éprouvé pour différentes configurations expérimentales. Il
a en effet été testé pour des l’entrefers de 2 mm et 1, 2 mm, ainsi que des fractions
massiques de 10 % et 3 % en masse. Le Tableau 3.3 regroupe les différentes valeurs
expérimentales des viscosités pour les différentes configurations testées.
Matériaux η1nM (Pa) η1nM-η1M (Pa) η2 (Pa)
10 % en masse de M52, H = 2 mm 5,8 2,5 0,35
10 % en masse de M22N, H = 2 mm 6,9 2 0,35
10 % en masse de M52, H = 1, 2 mm 6,1 2,5 0,35
3 % en masse de M52, H = 2 mm 2,2 0,15 0,35
3 % en masse de M22N, H = 2 mm 2,3 1 0,35
Table 3.3 – Valeurs expérimentales des viscosités à 50 °C
Entrefer de 2 mm
La configuration adoptée est la même que celle du paragraphe précédent, ceci afin
de montrer l’effet de la température sur les paramètres de diffusion. La superposition
entre les courbes expérimentales et celles issues du modèle est exposée dans la Figure
3.35a, dans le cas d’une diffusion effectuée avec le M52, et sur la Figure 3.35b dans le
cas du M22N.
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Figure 3.35 – Superposition des courbes expérimentales et du modèle à 50 °C,
Φmassique copo = 10 %
La confrontation entre le modèle et l’expérience est correcte. Le Tableau 3.4 donne
les différentes valeurs de n, Γ et K.
Matériaux n Γ K
10 %en masse de M52, H = 2 mm 0,65 0,015 10
10 % en masse de M22N, H = 2 mm 0,61 0,015 150
Table 3.4 – Valeurs de n, Γ et K calculées par le modèle à 50 °C, Φmassique copo = 10 %
Les valeurs de « n », 0,65 et 0,61 en présence de M52 et M22N sont à nouveau assez
proches des exposants expérimentaux. En effet, la représentation de la variation du
module de perte en fonction du temps en double logarithme, Figure 3.28, montre une
vaiation en t0,74 si l’ABTn contient du M52 et en t0,58 si l’ABTn contient du M22N. Alors
que sa valeur était nulle à 80 °C, K a une valeur de 10 dans le cas de M52 et atteint une
valeur de 150 pour M22N. Le confinement est donc présent tout au long de la diffusion.
L’hypothèse d’une compétition entre diffusion par dilution/confinement, émise dans le
chapitre précédent serait donc confirmée. Le paramètre Γ est fortement modifié par la
chute de température. Dans le cas d’un mélange à base de M52 il passe de 0,3 à 0,015 et
de 0,25 à 0,015 avec l’insertion du copolymère M22N. Le paramètre Γ est proportionnel
au paramètre B introduit dans le modèle pour tenir compte d’un ralentissement du
flux des molécules durant la diffusion. La baisse de « Γ » confirme aussi l’apparition
d’une force de confinement qui vient s’opposer à la cinétique de diffusion, agissant à
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la fois sur la valeur du module de perte et sur la vitesse d’avancement du front de
molécules. Comme évoqué auparavant, la dynamique de relaxation des chaînes durant
la diffusion s’éloigne du modèle de Rouse. L’hypothèse de la création d’un gradient de
conformation moléculaire (appelée « peau ») en paroi des plateaux permet d’expliquer
l’augmentation du module de perte.
Par ailleurs, le confinement n’a pas le même poids suivant la polarité du copolymère.
Pour le M22N, il est possible de penser que le caractère plus polaire du copolymère lui
permet de créer des liaisons intramoléculaires et intermoléculaires plus intenses dans
cette peau interfaciale.
Entrefer de 1,2 mm
Afin d’évaluer l’effet de la diminution de l’entrefer sur l’ensemble des paramètres
n, Γ et K, la courbe de diffusion réalisée à un entrefer de 1, 2 mm pour un mélange
contenant 10 % en masse de M52 a été modélisée (Figure 3.36).
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Figure 3.36 – Superposition de la courbe expérimentale 50 °C, réalisée pour H =
2 mm, et celle du modèle pour un mélange de 10 % en masse de M52
La corrélation entre le modèle et l’expérience est moins précise que dans les cas
précédents. Dans ces conditions, les paramètres n, Γ et K présentent des valeurs res-
pectives de 0,61 ; 0,008 et 250. La grande modification des paramètres du modèle entre
un entrefer de 2 mm et 1, 2 mm est la valeur du coefficientK de confinement qui est aug-
mentée d’un facteur 25. Par conséquent, la dynamique moléculaire semble dominée par
un régime de Zimm-Rouse dans la première partie de la diffusion, puis le confinement
présent dès le début, devient le facteur prépondérant en fin de diffusion.
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Fraction massique de 3 % en masse
La fraction massique constitue la dernière variable sur laquelle le modèle est testé.
Pour ce faire, les courbes issues du modèle (équation 3.17) sont superposées aux courbes
de diffusion expérimentales obtenues des mélanges contenant une fraction massique
de 3 %. Les valeurs de la viscosité de l’ABTn et de l’AHT sont rassemblées dans le
Tableau 3.3, et les Figures 3.37a et 3.37b illustrent la confrontation entre modèle et
points expérimentaux.
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Figure 3.37 – Superposition des courbes expérimentales et du modèle à 50 °C,
Φmassique copo = 3 %
A 50 °C, la diminution de la fraction massique ne permet pas de recouvrir une bonne
corrélation entre les valeurs expérimentales et les valeurs calculées par le modèle. Le
Tableau 3.5 regroupe les valeurs de n, Γ et K qui ont été calculées.
Matériaux n Γ K
3 % en masse de M52, H = 2 mm 0,11 0,7  0
3 % en masse de M22N, H = 2 mm 0,2 0,4  0
Table 3.5 – Valeurs de n, Γ et K calculées par le modèle à 50 °C, Φmassique copo = 3 %
L’ensemble de ces paramètres tendent à démontrer qu’une baisse de la fraction
massique permet de retrouver un régime similaire à celui observé à 80 °C pour une
fraction massique en copolymères de 10 %. En effet, la grandeur K représentant le
confinement tend de nouveau vers une valeur nulle et Γ augmente, indiquant un effet
139
3.5 Etude de la cinétique de diffusion
de confinement minime. Par ailleurs, n avoisine une valeur de 0,3 dans le cas de M22N,
valeur proche 0,31 déterminée dans la Figure 3.26b. Dans le cas de M52, n vaut 0,11 ce
qui ne permet pas de le rapprocher de 0,3. La validité de l’expérience est donc remise
en cause car expérimentalement G” évolue suivant t0,19, Figure 3.26a.
Conclusion
L’Adhésif Hautes Températures et l’Adhésif Basses Températures montrent des
comportements rhéologiques très différents. Si la réponse viscoélastique, voire pour
l’essentiel visqueuse, de l’adhésif AHT composé de prépolymères époxydes-amine, de
faible poids moléculaire, appartient au régime linéaire pour de faibles entrefers de ci-
saillement à 50 °C et 80 °C, l’ABTn, système DER 332-MDEA nanostructuré par des
macromolécules de copolymères triblocs, révèle un comportement rhéologique forte-
ment dépendant de quatre facteurs que sont la température, l’entrefer, la polarité et
la fraction massique initiale en copolymère. La perte de réponse viscoélastique linéaire
apparaît soit avec une baisse de la température, une baisse de l’entrefer ainsi qu’une
augmentation de la fraction en macromolécules de triblocs, soit en combinant ces trois
facteurs. La différence de comportements qui en découle est reliable à deux causes
physiques majeures pilotant la cinétique de diffusion. En effet, une combinaison de ces
paramètres allant dans le sens d’une viscosité faible de l’ABTn : température de 80 °C
ou faible fraction massique de copolymère dans un mélange à basses températures, favo-
rise une diffusion uniquement pilotée par la dilution de l’ABTn par l’AHT. La cinétique
de diffusion est alors régie par des mouvements de chaînes dont la dynamique est proche
de celle Rouse. Au contraire, une chute de la température provoque l’apparition d’un
effet de confinement pour des mélanges à 10 %. La cinétique de diffusion résulte alors
d’une compétition dilution/confinement. La création d’une « peau » de viscosité accrue
est le fruit de liaisons hydrogènes copolymère/solvant et copolymère/copolymère. La
contribution de la « peau » est amplifiée par une réduction de l’entrefer, ainsi que par la
polarité du copolymère. Cette dernière peut favoriser l’apparition de liaisons intramolé-
culaires, intermoléculaires et électrostatiques avec la surface du plateau. La progression
des molécules époxyde-amine s’en trouve donc ralentie. Dans cette configuration, les
dynamiques de chaînes observées répondent au modèle de Zimm.
Le modèle de diffusion établi permet de retrouver analytiquement les valeurs ex-
périmentales de l’exposant « n » issu de la loi en puissance qui relie l’évolution de la
viscosité en fonction du temps et qui permet de définir la dynamique de diffusion. Il
propose de comparer l’effet de confinement par la variation du facteur « K » et de
justifier un ralentissement de la cinétique de diffusion en milieu semi dilué par la chute
de « Γ ».
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Conclusion Générale
Un même joint de colle, dans une géométrie simple, ne peut pas assurer plusieurs
fonctions sans compromettre fortement la durabilité de l’assemblage collé. La problé-
matique abordée dans ces travaux est, par voie de conséquence, celle de la « multi-
fonctionnalité » du collage structural. En s’appuyant sur le concept du Joint Multi
Adhésif (JMA), nous avons choisi de créer un joint à gradient de propriétés basé sur
l’interdiffusion de molécules issues des deux formulations appelées AHT et ABTn. La
maîtrise de la cinétique d’interpénétration est essentielle afin de répondre à l’application
finale, à savoir, assurer une continuité des contraintes de la surface de recouvrement du
joint, pour une large gamme de températures. Pour que la diffusion soit effective sur
une grande zone interfaciale, les espèces mises en contact doivent être partiellement
miscibles. C’est pourquoi, un même système époxyde-amine, DER 332-MDEA, a été
sélectionné pour réaliser l’AHT et l’ABTn. Dans l’ABTn, les propriétés du système
DER 332-MDEA sont modulées par l’ajout de copolymères triblocs qui permettent
une structuration à l’échelle nanoscopique : les blocs terminaux (PMMA) sont mis-
cibles avec le système époxyde-amine, tandis que le bloc central (PBA) se ségrège. Les
différents essais mécaniques, thermiques et thermomécaniques ont montrés que l’intro-
duction d’une quantité de 10 % en masse d’un copolymère PMMA-b-PBA-b-PMMA
non polaire, le M52, ou polaire M22N suffisait pour accroître considérablement la téna-
cité du thermodurcissable, allant jusqu’à une augmentation de 40 % avec le M22N. Par
ailleurs, cette amélioration de la ténacité ne se fait ni au détriment de la température
de transition vitreuse, ni des modules de cisaillement du système DER332-MDEA. Les
résultats des tests d’adhérence, réalisés par clivage symétrique, révèlent également que
l’amélioration de la ténacité du thermodurcissable permet d’accroître la résistance à la
fissuration d’un assemblage collé. Les nanodomaines de PBA permettent très proba-
blement de ralentir drastiquement la cinétique de fissuration.
L’étude de la cinétique de diffusion entre l’AHT et l’ABTn a été réalisée par un
suivi rhéométrique de l’évolution du module visqueux d’une bicouche composée d’une
couche d’AHT et d’ABTn. Ces deux adhésifs, dont le comportement rhéologique a été
déterminé en amont, révèlent une réponse viscoélastique fortement différente. En ef-
fet, l’AHT, dont la réponse est essentiellement visqueuse, appartient au régime linéaire
quelque soit l’entrefer et l’isotherme, 50 °C ou 80 °C. Par contre, l’ABTn affiche un
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comportement rhéologique dont la linéarité est compromise suivant la température,
l’entrefer, la polarité et la fraction massique initiale en copolymères. Si la tempéra-
ture de l’isotherme chute, l’entrefer diminue, la fraction massique diminue ou dès que
l’ensemble de ces facteurs sont combinés, le comportement rhéologique n’est plus vis-
coélastique linéaire. La cinétique de diffusion s’en trouve alors fortement affectée. Une
combinaison favorisant une viscosité faible de l’ABTn, donne lieu à une diffusion gou-
vernée par la dilution de l’ABTn par AHT, dont la dynamique moléculaire est proche
de celle de Rouse. A l’inverse, une combinaison allant dans le sens d’une viscosité
élevée de l’adhésif basses températures, met en lumière une diffusion pilotée par la
compétition entre la dilution et un effet de confinement. Il se crée alors une « peau »,
possédant une viscosité accrue à la paroi du plateau, dont la contribution est am-
plifiée par une diminution de l’entrefer et la polarité du copolymère. Elle résulte de
liaisons hydrodynamiques copolymère/solvant et copolymère/copolymère, et favorise
la création de liaisons intramoléculaires, intermoléculaires. Dans cette configuration, la
diffusion semble pilotée par un régime répondant au modèle de Zimm. La modélisation
de la cinétique de diffusion proposée a permis non seulement de retrouver les valeurs
expérimentales du flux diffusant, mais aussi de quantifier l’effet de confinement et de
justifier d’un ralentissement de la cinétique de diffusion en milieu semi-dilué.
Les perspectives de ce travail doivent porter sur l’analyse de la modulation des pro-
priétés des adhésifs après réticulation, dans leur fonction de joint, et particulièrement
sur la modulation de l’adhérence, en faisant varier les temps de diffusion. Les assem-
blages devront, par ailleurs, être testés sur des gammes de températures proches de
celles en service.
A titre de prélude, un premier joint à gradient de propriétés mécaniques a été
formulé par la mise en contact d’un plot d’AHT et d’un ABTn contenant 10 % en
masse de M52. Les premiers résultats d’adhérence par clivage en coin, exposés Figure
3.38.
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Figure 3.38 – Cinétique de fissuration dans un joint à gradient de propriétés méca-
niques
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Il montrent un arrêt de la propagation de la fissure, dès que cette dernière ren-
contre l’adhésif nanostructuré, laissant envisager de pouvoir suivre une variation de la
fissuration par clivage en coin en fonction du degré de nanostructuration.
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Techniques Expérimentales
A.1 Spectroscopie InfraRouge à Transformée de
Fourier (IRTF)
Dans ce travail, le but de l’emploi de la spectroscopie infrarouge est double. Elle
est utilisée dans un premier temps afin de déterminer la structure chimique de chacun
des réactifs. Puis, connaissant les signatures infrarouges des différents composés elle
permet de savoir si la diffusion est totale.
Une molécule chimique est constituée de plusieurs atomes reliés entre eux par des
liaisons covalentes. La spectroscopie infrarouge consiste à bombarder cette molécule
d’un rayonnement infrarouge. Si l’énergie ∆E, apportée sous forme d’un rayonnement
est suffisante, les différentes liaisons passent à un niveau énergétique supérieur : les
liaisons sont dans une état « excité ». Puis, tendant à recouvrir un état énergétique
minimal, chaque liaison chimique va libérer un rayonnement. La longueur d’onde émise
λ sera alors caractéristique de la nature de la liaison chimique. Il en résulte un spectre
infrarouge dans lequel chaque longueur d’onde, émise dans le domaine infrarouge, est
caractéristique de la nature d’une liaison et l’intensité de sa quantité dans la molécule.
L’énergie et la longueur d’onde sont reliées par l’équation 18.
∆E =
h.c
λ
(18)
Dans cette relation, h est la constante de Plank et c la célérité. Pourtant, un spectre
ne représente pas l’intensité en fonction de la longueur d’onde mais l’absorbance, A
(logarithme en base 10 du rapport entre l’intensité reçue par l’échantillon et l’intensité
qu’il réémet), ou la transmittance T (inverse de l’absorbance), en fonction du nombre
d’onde ν. Il est relié à la longueur d’onde par, l’équation 19.
ν =
2pi
λ
(19)
Les liaisons de la molécule subissant plusieurs cycles d’excitation et de désexcitation
sont amenées à vibrer. Toutefois, une liaison peut vibrer de différentes manières. Il est
alors question de modes de vibration, Figure 39.
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Figure 39 – Modes de vibrations infrarouges
Les vibrations les plus fréquemment rencontrées sont :
– les vibrations élongationnelles, notées νIR, qui sont dues à l’étirement des atomes
le long de leurs liaison.
– les vibrations de déformations angulaires, notées δIR, dans lesquelles deux liaisons
entre atomes ont un mouvement pendulaire.
– les vibrations de rotations, plus rarement observées, notées rIR, dans lequelles un
atome tourne suivant l’axe de la liaison.
Les vibrations d’élongations et de déformations peuvent être symétriques ou asymé-
triques. Dans le cas particulier des vibrations de déformations, elles peuvent avoir lieu
dans le plan ou hors plan.
Les spectres infrarouges sont effectués avec un spectromètre Spectrum 200 fourni
par Perkin Elmer®. Ce spectromètre est équipé d’un ATR : Reflexion Totale Attenuée
(Attenuated Total Reflectance), Figure 40, qui permet d’analyser les solides comme les
liquides.
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Figure 40 – Schéma d’un ATR
L’échantillon à analyser est déposé sur un cristal, en général zinc sélénium, duquel
est émis le rayonnement infrarouge. Celui-ci pénétre de 1 µm à 2 µm dans l’échantillon,
se réfléchi dans l’échantillon en onze points distincts sur une surface d’environ 100 µm2.
A l’issue des onze réflexions le faisceau est redirigé vers le cristal, puis le détecteur
infrarouge. La profondeur de pénétration étant très faible, seules des informations de
surface peuvent être recueillies.
A.2 La Calorimétrie Différentielle à Balayage
La calorimétrie différentielle à balayage, Differential Scanning Calorimetry (DSC)
en anglais, a été effectuée avec Shimadzu ACD 50 de chez Shimadzu Corporation. Elle
vise à quantifier les phénomènes thermiques qui se manifestent lors d’un changement
d’état physique d’un matériau. Par exemple, elle permet de quantifier l’exothermie
lors d’une réticulation ou l’endothermie lors d’une fusion. Cette technique repose sur
l’échange du flux de chaleur entre l’échantillon et une référence inerte. Elle mesure le
flux de chaleur à fournir à l’échantillon pour le maintenir à la même température que
la référence. La Figure 41 représente le schéma du principe de fonctionnement d’une
DSC.
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Figure 41 – Schéma de fonctionnement d’une DSC
Le système est scindé en deux boucles de contrôle. La première permet de contrôler
la rampe de température, ainsi que d’enregistrer la température du système. La se-
conde est employée pour adapter la puissance à fournir pour compenser la différence
de températures entre les deux cellules apparaissant lors d’un changement d’état. La
différence de chaleur, fournie soit à l’échantillon, soit à la référence : dH/dt, est détermi-
née par la mesure du courant électrique qu’il est nécessaire d’appliquer à l’échantillon,
ou à la référence, pour maintenir l’équilibre thermique. Il en ressort un signal appelé
thermogramme représentant les différentes transitions thermiques de l’échantillon.
Dans le cas particulier des polymères, la Figure 42 représente les transitions prin-
cipales enregistrables.
Figure 42 – Transitions principales dans le cas des polymères
La fusion est un processus endothermique. Elle se manifeste lorsqu’une rampe de
température croissante est appliquée au système. A l’inverse, la cristallisation, phéno-
mène exothemique, apparaît lors du refroidissement. Ces deux phénomènes sont ob-
servés dans le cas de polymères thermoplastiques. La réticulation se manifeste par un
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processus exothermique dont le pic est beaucoup plus large que celui de cristallisation. Il
est la conséquence de la réaction entre le système époxyde-durcisseur. Il concerne donc
les polymères thermodurcissables. Enfin, la température de transition vitreuse, carac-
térisant le passage de l’état vitreux à l’état caoutchoutique du polymère, est indiquée
par la présence d’une inflexion sur le thermogramme. La Tv est présente sur les ther-
mogrammes de tous les polymères. En général sa valeur est prise au point d’inflexion.
Elle peut être peut être plus ou moins marquée. Une manière d’amplifier son signal
est d’augmenter la rampe de température : 10 °C/min est une rampe classiquement
utilisée.
A.3 Analyses Rhéologiques
A.3.1 La rhéologie
Etymologiquement, la rhéologie est une discipline qui traite de l’écoulement et des
déformations des matériaux sous l’action de contraintes. Elle s’est constituée de façon
autonome en 1928 et s’est largement développée depuis. Bien que d’après cette défini-
tion son champ d’étude devrait être très étendu, la rhéologie ne s’intéresse, la plupart
du temps, qu’à un nombre restreint de matériaux : pâtes, émulsions, boues et surtout
aux polymères. Ces derniers présentent un comportement intermédiaire entre solide et
un liquide. Ils sont donc à la fois régis par la loi de Hooke : σ = Eε et la loi de Newton
σ = η.dε
dt
.
Dans la grande majorité des cas, les lois rhéologiques sont déterminées dans le
domaine viscoélastique linéaire. Un matériau affiche un comportement linéaire lorsqu’il
satisfait au principe de Boltzmann, c’est-à-dire qu’il répond à deux conditions :
1. Sous l’action d’une contrainte σ =
P
i
σi, il subit une déformation ε =
P
i
εi, égale
à la somme des déformations qu’il subirait s’il était soumis individuellement à
chaque contrainte σi.
2. Son équation rhéologique d’état peut s’exprimer sous la forme σ = f (ε) et réci-
proquement.
Le comportement linéaire du matériau est limité par ses capacités à supporter des dé-
formations sans que sa structure microscopique ne soit affectée. En général, ce compor-
tement n’est possible que lorsque les contraintes et les déformations sont suffisamment
faibles.
Dans le cadre de cette thèse, tous les essais rhéologiques ont été réalisés en régime
« dynamique ». Dans ce régime, l’échantillon est sollicité selon une amplitude qui varie
sinusoïdalement avec le temps. L’éprouvette peut, par exemple, être soumise à une
déformation harmonique répondant à la relation 20.
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γ (t) = γ0.ejωt (20)
Dans ce régime, la déformation génère une contrainte harmonique dans l’échantillon
de même pulsation, mais déphasée d’une grandeur angulaire δ, équation 21.
σ (t) = σ0.e(jωt+δ(ω)) (21)
La contrainte et la déformation sont reliées entre elles par une loi de Hooke, relation
22.
σ (t) = G (ω) .γ (t) (22)
Dans cette relation G (ω) est dénomé Module de Cisaillement Complexe”. A partir
de la relation 22, il peut s’écrire sous la forme proposée par l’équation 23.
G (ω) =
σ (t)
γ (t)
=
σ0
γ0
.ejδ(ω) (23)
Le module de cisaillement complexe peut alors s’écrire sous la forme de la somme
de deux facteurs, relation 24.
G (ω) = G0 (ω) + jG00 (ω) (24)
Dans cette équation, G0 (ω) représente l’énergie stockée par le matériau pendant
sa déformation. Ce facteur est appelé « module de conservation » ou encore « module
élastique ». La partie imaginaire, quant à elle, G00 (ω), concerne le caractère visqueux
du matériau c’est-à-dire l’énergie qui est dissipée pendant la déformation. Il est nommé
« module de perte » ou « module visqueux ».
A.3.2 Le rhéomètre ARES
Ce rhéomètre est distribué par la société Rheometric Scientific®. C’est un rhéomètre
dit à déformation imposée. Il permet de caractériser les propriétés des polymères de leur
état liquide à leur état solide, grâce à la déclinaison d’une large gamme de géométries,
notamment de la géométrie cuvette-plan pour les liquides et la torsion rectangulaire
pour les solides.
Dans cette thèse, ce rhéomètre a été utilisé avec ces deux configurations. La géomé-
trie cuvette-plan permet de déterminer la viscosité des différents mélanges, ainsi que
de suivre l’évolution de la viscosité au cours de la diffusion. La géométrie torsion rec-
tangulaire a été utilisée pour réaliser des essais thermomécaniques sur des éprouvettes
solides.
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A.3.2.1 La géométrie cuvette-plan
La géométrie cuvette-plan est représentée dans la Figure 43.
Figure 43 – Géométrie cuvette-plan
La cuvette de diamètre intérieur 50 mm, contient l’échantillon liquide. Elle est so-
lidaire du moteur qui génère un mouvement oscillatoire à la pulsation ω. La cuvette
est surplombée d’un plateau de diamètre 20 mm. Le diamètre du plateau a été choisi,
volontairement, bien inférieur au diamètre intérieur de la cuvette afin de limiter des
effets de bord parasites. Ce plateau est directement relié au capteur du rhéomètre.
Ainsi, lorsqu’il est en contact avec l’échantillon mû par le moteur γ = γ0sin (ωt), le
couple C = C0sin (ωt+ δ), transmis par l’échantillon peut être mesuré.
L’amplitude de la déformation est intimement liée au déplacement angulaire, θ0, au
rayon du cylindre cisaillé, R et à l’entrefer H par la relation 25.
γ0 =
R.θ0
H
(25)
Ainsi le module de cisaillement complexe peut s’écrire suivant 26 :
G (ω) =
2.H
pi.R4
.
C (ω)
θ (ω)
=
2.H
pi.R4
.
C0
θ0
.ejδ = G0 + jG00 (26)
Par décomposition du terme exponentiel et en utilisant la relation 25 pour exprimer
la déformation il découle l’expression de G0 (ω) et de G00 (ω), relation 27
G0 (ω) =
2
pi.R3
.
C0
ε0
.cosδ et G00 (ω) =
2
pi.R3
.
C0
ε0
.sinδ (27)
A.3.2.2 La torsion rectangulaire
La torsion rectangulaire, représentée Figure 44, est utilisée pour la caractérisation
de polymères à l’état vitreux.
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Figure 44 – Torsion rectangulaire
Dans cette configuration l’éprouvette adopte une forme parallélépipédique : lon-
gueur L, largeur a et épaisseur b. Son extrémité inférieure est maintenue par un mors
qui est solidaire du moteur. Ce dernier applique une déformation sinusoïdale, γ (ω), à
l’échantillon. La partie supérieure de l’éprouvette, fixée par un mors relié au capteur
du rhéomètre, permet la mesure du couple de torsion C (ω). Ainsi, à partir des dimen-
sions de l’éprouvette, de ces deux paramètres ainsi que la connaissance du déphasage
il est possible de déterminer le module de cisaillement complexe G (ω) de l’échantillon
grâce à la relation 28.
G (ω) =
Kγ  C (ω)
γ (ω)
(28)
Avec γ0 =
b θ0
L
Dans cette équation Kγ est appelé facteur de forme. Il est déterminé par les di-
mensions de l’éprouvette, équation 29.
Kγ =
1
b2.a
(
1
3
− 0, 21. b
a
 (29)
Avec 0, 1  b
a
 0, 25
Les modules de conservation et de perte qui sont respectivement les parties réelle
et imaginaire du module de cisaillement complexe peuvent s’écrire suivant 30.
G0 (ω) =
Kγ  C0
γ0
cosδ et G00 (ω) =
Kγ  C0
γ0
sinδ (30)
Enfin, comme évoqué précédemment, la contrainte mesurée est déphasée d’un angle
δ par rapport à la déformation appliquée. En torsion rectangulaire, il est très souvent
utile de déterminer cet angle de perte. En effet, lorsque la pulsation est égale à 1 rad/s le
maximum de tanδ, donnée par l’équation, est fréquemment assimilé à Tα, température
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à laquelle se manifeste la relaxation α représentation rhéologique de la température de
transition vitreuse.
tanδ =
G00 (ω)
G0 (ω)
=
sinδ
cosδ
(31)
A.4 Microscopie à Balayage Electronique (MEB)
La microscopie à balayage électronique repose sur le principe d’émission d’électrons
secondaires qui résulte de l’interaction entre le faisceau d’électrons et l’échantillon à
observer. L’intensité de l’émission dépend de plusieurs paramètres : le potentiel local,
du numéro atomique et la topographie de la surface qui permet, par transformation
du faisceau secondaire en un signal électrique, de donner une image de la surface. Les
observations ont été réalisées avec le JEOL J7600F. Afin de rendre les surfaces conduc-
trices, une fine couche de palladium à été déposée par CVD : dépôt chimique en phase
vapeur. L’échantillon et le métal sont placés dans une enceinte dans laquelle règne un
vide primaire. Puis l’application d’un courant électrique provoque la vaporisation du
métal dont la vapeur vient recouvrir la surface du matériau polymère. Les éprouvettes
sont ensuite introduites dans la chambre d’analyses du MEB, plongées dans un vide
secondaire et soumises à un bombardement électronique intense. Parmi les inconvé-
nients de cette technique pour observer la morphologie des polymères, les brûlures à la
surface engendrées par le faisceau électronique sont à déplorer.
A.5 Corrélation d'Images
La technique de corrélation d’images est une méthode optique sans contact de
mesure de champs cinématiques 2D. Elle consiste à mettre en correspondance deux
images numériques de la surface plane observée à deux états distincts de déformation,
Figure 45, un état dit de « référence » et un état dit « déformé ».
Les images sont discrétisées spatialement par un capteur CCD (Charge Coupled
Device) et on obtient, pour chaque pixel, une valeur de niveau de gris. Le pixel homo-
logue de la première image est déterminé dans la seconde en optimisant un coefficient
de corrélation sur leur voisinage. Le point et son voisinage sont appelés fenêtre de
corrélation.
Cette technique comprend deux hypothèses majeures. La première repose sur la
conservation des niveaux de gris de l’image initiale à l’image déformée. Il faut donc
s’assurer que les mécanismes responsables de la déformation du matériau n’entraînent
pas de modification de contraste qui provoquerait un risque de décorrélation. Le fon-
dement même de la technique de corrélation d’images suppose que le petit domaine
de pixels soit identifié et identifiable par rapport à d’autres domaines dans une même
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image. Comme l’identification a lieu grâce aux niveaux de gris des pixels, il faut que
la répartition de ces niveaux de gris soit suffisamment pertinente dans l’image et à
l’échelle d’un sous-domaine. La seconde hypothèse repose sur la nécessité qu’il y ait
des contrastes dans l’image et que la répartition de ces contrastes soit unique dans un
voisinage autour de la position du sous-domaine homologue à trouver, Figure 45.
Figure 45 – Zones d’étude sur une image de référence et sur une image « déformée »
Si la surface est naturellement texturée, Figure 46a, ces deux hypothèses sont di-
rectement vérifiées. Dans le cas contraire, une peinture est appliquée sur la surface à
l’aide d’une bombe aérosol, Figure 46b, d’un aérographe ou d’autres moyens (tampon
encreur, éponge, autocollants, ...).
(a) Mouchetis naturels (acier) (b) Mouchetis articiels (bombe aérosol)
Figure 46 – Présentation de deux types de mouchetis
Les caméras sont couplées au logiciel Aramis. Ce logiciel permet d’acquérir et de
traiter les images par interpolation des niveaux de gris et donc de définir les champs
de déplacements et de déformations.
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Assemblages	  collés	  modèles	  à	  base	  d’adhésifs	  nanostructurés	  :	  interdiffusion	  entre	  des	  
copolymères	  triblocs	  et	  une	  résine	  époxyde	  	  
Résumé:	  La	  solution	  collage	  représente	  un	  intérêt	  industriel	  croissant	  dans	  l’assemblage	  des	  matériaux.	  Cependant,	  à	  cause	   des	   propriétés	   propres	   d’un	   polymère,	   l’utilisation	   de	   cette	   technologie	   d’assemblage	   est	   limitée	   par	   sa	  température	  de	  service.	  Afin	  d’augmenter	  la	  zone	  d’opérabilité	  du	  joint	  adhésif,	  la	  solution	  du	  Joint	  Multi	  Adhésifs	  a	  déjà	  été	   initiée	  par	   le	  passé.	   	  Ce	   joint	  repose	  sur	   la	  combinaison	  d’un	  adhésif	  résistant	  à	  basses	   températures	  LTA	  et	  d’un	  second	   résistant	   à	   hautes	   températures	  HTA.	   Le	   premier	   joint	   est	   placé	   sur	   les	   bords	   de	   l’assemblage	   tandis	   que	   le	  second	  occupe	  une	  position	  centrale.	  Partant	  du	  concept	  du	  Joint	  Multi	  Adhésif,	  l’objectif	  de	  ce	  travail	  est	  de	  proposer	  un	  assemblage	  à	  un	  seul	  joint	  dont	  les	  propriétés	  seraient	  modulées	  le	  long	  de	  la	  longueur	  de	  recouvrement.	  Ce	  nouvel	  adhésif	  présente	  une	  bonne	  résistance	  aux	  contraintes	  de	  pelage	  et	  de	  clivage	  sur	   les	  bords	  de	   l’assemblage,	   tout	  en	  assurant	  un	  rôle	  structurant	  à	  hautes	  températures.	  La	  formulation	  de	  cet	  adhésif	  consiste	  à	  élaborer	  un	  joint	  époxyde	  présentant	  une	  ténacité	  accrue	  à	  ces	  extrémités,	  qui	  diminue	  graduellement	  vers	  le	  centre	  de	  joint	  polymère.	  Outre	  leur	  capacité	   à	   augmenter	   considérablement	   la	   ténacité	   des	   thermodurcissables,	   les	   copolymères	   triblocs,	   de	   part	   la	  structuration	  à	   l’échelle	  nanoscopique	  qu’ils	  engendrent	  au	  sein	  ces	  matériaux,	  ont	   l’avantage	  de	  ne	  pas	  pénaliser	   les	  autres	   propriétés	   telles	   que	   le	   module	   d’Young	   et	   la	   température	   de	   transition	   vitreuse.	   Par	   ailleurs,	   grâce	   à	   leurs	  bonnes	   propriétés	   d’adhésion,	   les	   résines	   époxydes	   sont	   des	   polymères	   de	   choix	   	   dans	   l’élaboration	   d’adhésif.	   Par	  conséquent,	   tout	   l’intérêt	  de	  ce	   travail	   réside	  dans	   la	   synergie	  des	  propriétés	  de	  ces	  deux	  composants.	  Pour	   se	   faire,	  deux	   adhésifs	   époxydes	   sont	   formulés.	   Le	   premier	   est	   un	   système	   époxyde	   classique	  DER	  332-­‐MDEA.	   Le	   second	   est	  basé	  sur	  le	  même	  système	  DER	  332-­‐MDEA,	  mais	  il	  est	  chargé	  avec	  10%	  en	  masse	  de	  copolymères	  type	  PMMA-­‐b-­‐PBA-­‐b-­‐PMMA.	  Les	  deux	  adhésifs	  massiques	  sont	  caractérisés	   thermiquement,	   thermomécaniquement	  et	  mécaniquement.	  En	  second	  lieu,	  afin	  de	  formuler	  le	  joint	  souhaité,	  à	  gradient	  de	  propriétés,	  une	  étude	  de	  la	  cinétique	  de	  diffusion	  entre	  les	  deux	   adhésifs	   est	   	   entreprise	   par	   un	   suivi	   rhéologique	  de	   l’évolution	  des	  modules.	   Cette	   étude	  permet	   de	  mettre	   en	  évidence	   les	   facteurs	   clefs	   qui	   pilotent	   la	   diffusion	  :	   la	   température,	   l’entrefer,	   la	   fraction	   initiale	   et	   la	   polarité	   du	  copolymère.	  Ce	  travail	  expérimental	  permet	  d’aboutir	  à	  l’établissement	  d’un	  modèle	  rhéologique	  mettant	  en	  lumière	  la	  compétition	   diffusion/confinement.	   L’impact	   de	   ce	   nouveau	   joint	   sur	   la	   propagation	   d’une	   fissure	   au	   sein	   d’un	  assemblage	  collé	  est	  évalué	  par	  un	  essai	  de	  clivage	  symétrique.	  	  
Mots	  clefs	  :	  résine	  époxyde,	  ténacité,	  	  nanostructuration,	  Adhésif	  Hautes	  Températures,	  Adhésif	  Basses	  Températures,	  viscoélasticité	  linéaire,	  interdiffusion,	  modélisation,	  adhérence	  	  	  	  
Bonding	  model	  assemblies	  with	  nanoscopic-­‐scale-­‐structured	  adhesive	  :	  Interdiffusion	  
between	  triblock	  copolymers	  and	  epoxy	  resin.	  	  
Abstract : Adhesively bonding technology is of great industrial interest. However, the thermal limited properties of polymers 
used as adhesive joins limits the operating temperature. To extend the operating temperature range, the Multi Moduli Lap Joint 
solution has ever been suggested. This solution is an interface with a combination of a low-temperature adhesive LTA (i.e. 
strengthening for low temperatures) 
and a high-temperature adhesive HTA (i.e. strengthening for high temperatures), on three joints. Due to its position on each 
edge of the assembly, the ABT exhibits a great peeling yield, whereas the HTA presents a high shear strength and ensures a 
structural behaviour. This research aim consists in formulating a new simple lap joint with a gradient of mechanical properties 
along the bondline. The adhesive formulation has to exhibit a high toughness on its edges which gradually diminishes towards 
its center. So triblock copolymers are blend into an epoxy resin to obtain a nanostructured adhesive. 
Thus, a toughness improvement occurs with any depreciation neither of the Young modulus nor the transition glassy 
temperature. Moreover epoxy resin is well known for its bonding properties. Adhesives are formulated on the basis of the 
epoxy-amine system: DER 332-MDEA and a DER 332-MDEA nanostructured by 10%wt PMMA-b-PBA-b-PMMA triblock 
copolymers. First the neat and the nanoscopic-scale-structured thermosets are characterised by thermal, thermomechanical and 
mechanical tests. Then, to obtain a properties gradient into an adhesive joint, diffusion kinetics between both materials is 
monitored by rheometer. This study reveals the key parameters that master diffusion phenomenon such as temperature, gap, 
polarity and weight content of the triblock copolymers. This work allows establishing a rheological model which brings into 
focus competition between diffusion/wall phenomenon. The impact of this new joint on crack propagation is carried out by 
cleavage using the wedge test method. 	  
Key	  words:	  Epoxy	  resin,	  toughness,	  nanostructuration,	  High	  Temperatures	  Adhesive,	  Low	  	  Temperatures	  Adhesive,	  linear	  viscoelasticity,	  interdiffusion,	  moelisation,	  adherence.	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